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第 1 章 序論 
この章では、GaNをはじめとするⅢ族窒化物半導体の基本物性について紹介し、そし
て、GaN系発光ダイオードの発展を振り返り、問題点であるグリンギャップについて紹介
していく。続いて先行研究をまとめ、最後に本研究の目的と内容を述べる。 
1.1 背景 
今日の世界は科学技術が飛躍的に進歩している。特にIT技術の急速な発展に伴い、我々
の日常生活は半導体によって支えられている。特に身近な携帯電話、パソコン、電化用品
などは、我々にとって欠かせないものになっている。半導体素子はいろんな分野に応用さ
れており、生活品質を大幅に向上させただけでなく、人々にさまざまな便利さをもたら
し、同時に社会の進歩を推進しているとも言える。 
第一世代半導体材料は、主にシリコン(Si)およびゲルマニウム(Ge)半導体材料を指す。シ
リコンチップは集積回路、電子情報ネットワークエンジニアリング、コンピューター、携
帯電話、太陽光発電、航空宇宙などさまざまな分野に、非常に広く使用されており人間社
会の隅々に輝いている。 
GaAs、Insb、GaAsPなどの化合物半導体、並びに有機物半導体は第二世代半導体と呼ば
れている。主に高周波デバイス、高出力デバイス、発光デバイスの製造に使用され、高性
能のマイクロ波、ミリ波デバイス、および発光デバイスの製造に優れた材料である。他に
衛星通信、モバイル通信、光通信、GPSにも使用されている。 
現在、GaN、SiCをはじめとするワイドバンドギャップ半導体は第三世代半導体であり、
半導体照明、パワーデバイス、高周波デバイスへの期待が大きい。その中で代表となる
GaN系半導体発光ダイオード(Light Emitting Diode, LED)は徐々に蛍光灯に取って代わり、
主流の照明手段になりつつある。Ⅲ族窒化物半導体LEDは高発光効率、省エネルギーなど
の優れた性質を持っており、同時に電力消費はとても小さい。一般的なLEDは消費電力が
ただ白熱電球の20～25%で、大量の電力資源を節約し、環境汚染を減らすことができる。
もし現存するすべての照明アプリケーションをLEDに変えることができたら、エネルギー
消費を年間1000 TWh削減できるといわれている。これは典型的な500 MW火力発電所230棟
に相当し、温室効果ガスを20億トン減らすことにも寄与する。 
1.2 Ⅲ族窒化物半導体 
Ⅲ族窒化物半導体材料はGaN、AlN、InNなどの化合物と、それらの三元(AlxGa1-xN、
InxGa1-xN)または四元(InxAlyGa1-x-yN) 混晶を指す。その中に代表的な材料としてのGaNはバ
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ンドギャップが広い、絶縁破壊電圧が高い、熱伝導率が高い、飽和電子速度が大きい、放
射線耐性が良いなど優れた特性を持っている[1],[2]。したがって、GaNと関連するIII族窒化
物半導体材料は半導体照明、パワーデバイス、高周波デバイスなどの分野で広く応用され
ている。III族窒化物半導体GaN、AlNとInNの主要な物性定数をTable 1-1に示している。 
 
Table 1-1 GaN、AlN、InNの主要な物性定数[3],[4] 
物性定数 (単位) 記号 GaN AlN InN 
バンドギャップ (eV) Eg 3.4 6.28 0.77 
格子定数 (Å) a0 3.1891 3.112 3.5446 
 c0 5.1855 4.982 5.7034 
電子移動度 (cm2/(V∙s)) μn 1000 135 3200 
正孔移動度 (cm2/(V∙s)) μp 30 14 － 
飽和電子速度 (107·s) υs 2.5 1.4 － 
絶縁破壊電圧 (105V·cm-1) EB 26 20 － 
誘電率 εr 9 8.5 15.3 
熱伝導率 (W/(K∙cm))  1.3 3.0 － 
屈折率 n 2.5 2.15 2.9 
放射線耐性 (rad)  1010 － － 
熱膨張率 (10-6/K) a 5.59 4.20 － 
 c 3.17 5.30 － 
ポアソン比 υ 0.203 0.202 0.272 
1.2.1 Ⅲ族窒化物半導体の結晶構造 
GaNは六方晶ウルツ鉱型構造または立方晶閃亜鉛鉱型構造の2種類の結晶構造が存在して
いるが、現在通常成長されている GaN材料は熱力学的に安定なウルツ鉱型構造が多く、特
定の成長条件と低い生長温度でのみ閃亜鉛鉱型構造のGaNが出現する[5]。特別な説明がな
い場合、本論文で述べたⅢ族窒化物材料はいずれもウルツ鉱型構造である。 
Fig. 1-1は GaNのウルツ鉱型構造を示している。Ga原子とN原子はそれぞれ相手が構成す
る四面体にある。 
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Fig.1-1 GaN の六方晶ウルツ鉱型構造 
1.2.2 バンドギャップおよび格子定数 
光の波長とバンドギャップの関係は次式により定められている。 
𝜆 =
ℎ𝑐
𝐸𝑔
 
GaN系Ⅲ族窒化物半導体は全て直接遷移半導体である。InxAlyGa1-x-yN混晶において
GaN、InN、AlNの組成を変えることにより、バンドギャップを6.28 eV (AlN) から0.77 eV 
(InN)まで連続的に調整することができ、理論上に紫外から赤外までのスペクトル範囲を網
羅できる[6],[7]。しかし、In組成が増加するにつれて、InとGaの蒸気圧の違いにより、高品
質の材料の成長がより困難になることがよく知られている。そのため、理想的に成長でき
ると考えられている可視光全体での発光デバイスはまだまだ実用の段階ではないのが現状
である。                           
InxAlyGa1-x-yN混晶のバンドギャップを次のように表す： 
𝐸InxAlyGa1−x−yN = 𝑥 · 𝐸InN + 𝑦 · 𝐸AlN + (1 − 𝑥 − 𝑦) ∙ 𝐸GaN − 𝑏InGaN · 𝑥 · (1 − 𝑥 − 𝑦) − 𝑏AlGaN · 𝑦
· (1 − 𝑥 − 𝑦) − 𝑏InAlN · 𝑥 · 𝑦 
そのうち、𝐸GaN、𝐸InN、𝐸AlNはそれぞれGaN、InN、AlN材料のバンドギャップであり、
値として、3.4 eV、0.77 eV、6.28 eVを用いている。𝑏InGaN、𝑏AlGaN、𝑏InAlNはそれぞれ 
InGaN、AlGaN、InAlN 三元混晶のボウイングパラメータと呼ばれており、実験により測
定できる。しかし、応力、均一性、また測定方法がボウイングパラメータに影響を及ぼす
ので、異なる文献によれば、ボウイングパラメータの測定値も異なる。現在InGaAlN系半
導体のボウイングパラメータいついてまだ確定値は存在しない。上式からInxGa1-xNのバン
ドギャップは次のように表す： 
𝐸InxGa1−xN = 𝑥 · 𝐸InN + (1 − 𝑥) ∙ 𝐸GaN − 𝑏 · 𝑥 · (1 − 𝑥)                (1) 
今研究では𝐸GaN=3.4 eV、𝐸InN=0.7 eV、 𝑏 =2.5 eVを用いる。 
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Ⅲ族窒化物半導体のバンドギャップが調整できるに加え、三元混晶の組成の違いによっ
て格子定数を調整することができ、その格子定数と組成との関係はVegard 則を満足する
[8]。 
𝑎AxB1−xN = 𝑥 · 𝑎AN + (1 − 𝑥) · 𝑏BN  
xは元素の組成であり、𝑎ANと𝑏BNは混晶を構成する2種類のⅢ族窒化物半導体の格子定
数を表し、𝑎AxB1−xNは混晶の格子定数を表している。Fig. 1-2は、Ⅲ族窒化物半導体のバン
ドギャップと格子定数の関係を示している[9]。 
 
Fig. 1-2 Ⅲ族窒化物半導体のバンドギャップと格子定数の関係[9] 
このような格子定数調整可能な特性は、一方では品質良好なⅢ族窒化物薄膜を成長させ
るための欠陥と歪み制御の実現可能性をより多く提供する。もう一方ではⅢ族窒化物のデ
バイス構造において、多ヘテロ接合または多構造の積層が必要であり、格子定数調整によ
って、新しい物理的特性が生成される。新しいデバイス構造を開発するために、デバイス
性能を向上させるために、より多くの手段が提供される。 
1.2.3 Ⅲ族窒化物半導体の結晶成長 
Ⅲ族窒化物半導体は第三世代半導体と呼ばれるが、その研究は19世紀70年代からもう始
まっている。AIN粉末の合成は1872年に始まり、InN粉末は1910年に合成された。Juzaらは
1938年にNH3ガスを高温ガリウム金属の表面に通して少量の針状GaNを得た[10]。1959年に
Gimmeissらは同じ方法で小体積のGaN結晶を作製した。1985年、天野浩らは AINバッファ
ーを用いてサファイア上に初めて高品質のGaN単結晶を成長させた[11]。次にGaNの成長に
焦点を当てて説明する。 
GaNのバルク単結晶の作製は非常に困難であり、高温、高圧にしても得られたGaN単結
晶サイズも小さいため、工業的に大量生産のニーズを満たすことができない。今、より成
熟したプロセスはエピタキシー成長であり、Ⅲ族窒化物半導体には、ヘテロエピタクシー
成長を使用することが多い。ヘテロエピタクシー成長にとって、基板の材料は GaNの結晶
品質に大きな影響を及ぼし、さらにデバイスの品質を決定するので、基板の選択が重要で
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ある。一般的に、以下のいくつかのことを総合的に考慮する必要がある。 
1. 基板材料とエピタキシャル結晶層の格子整合と熱膨張率の整合 
2. 基板材料化学的安定性 
3. 基板材料の界面特性 
4. 基板材料は光学的に優れ、素子に対する発光吸収が小さい 
5. 電気伝導性 
6. サイズの大きさが十分 
7. 基板材料の作製の難易度とコストの高さ 
GaN成長研究用の基板は、サファイア(Al2O3)、SiC、LiAlO2、Si、ZnO、GaAsなどがある
が、現在産業用の基板は主に Al2O3とSiC である。Table 1-2 にいくつかの基板材料の物性
定数を列挙している。 
 
Table 1-2  GaN、Al2O3、6H-SiC、Si(111)基板の物性定数 
物性定数 (単位) GaN Al2O3 6H-SiC Si(111) 
熱伝導率 (W/(K∙cm)) 1.3 0.35 1.49 1.48 
熱膨張率 (10-6/K) 5.59 7.5 3.0-3.8 2.59 
格子定数 a (Å) 3.189 4.758 3.08 3.84 
格子定数 c (Å) 5.185 12.991 15.11 － 
GaNとの熱的不整合度(%) 0 -25.5 25 115.8 
GaNとの格子不整合度(%) 0 16 3.5 -17.0 
コスト 非常に高い 中 高い 安い 
 
サファイア基板は現在用いられている最も一般的な基板であり、GaNのウルツ鉱型構造
と同じような六方晶対称性を持つ。その利点は安定性が良く、バンドギャップが GaNより
大きく、コストも手頃で、技術が成熟していることである。欠点は、GaNとの格子不整合
度が大きく、電気伝導せず、熱伝導率が悪いことである。ただし、目下、これらの欠点は
良く解決できた。例として、格子不整合度の問題は、低温バッファ層によって克服でき
る。本研究で使ったのは、片面研磨のサファイア(0 0 0 1)基板であった。 
SiC基板はサファイアの他に、GaNのエピタキシャル成長にもう一つよく使用されている
基板[15]である。アメリカのCree社が日亜会社のサファイア基板の特許権侵害を避けるた
めに開発したものであった。その長所は電気電導性、熱伝導性が良好で、化学的安定性が
優れ、可視光を吸収せず、そして、サファイアに比べて、格子不整合と熱的不整合の程度
が小さいことである。欠点は価格が高すぎて、品質がサファイアと Si に及ばないこと。 
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Si基板はコストが安く、技術が成熟しているものの、850 ℃以上の高温で成長できない
との問題を抱えている[16]。また、Siの熱膨張係数は GaNより遥かに小さいため、GaNと
Siの間に極めて大きな熱的不整合(115.8%)が存在する。温度を下げる過程で GaN エピタキ
シャル結晶層において巨大な引っ張り歪みが生じる[17],[18]。歪み制御の措置がなけれ
ば、Si基板上にGaN薄膜が1 μmを超えると、歪みによる亀裂が発生し[19]、デバイスの性能
に重大な影響を及ぼす。 
現在メジャーなヘ窒化物半導体テロエピタキシ－成長方法はMOVPE、MBE、HVPEのい
くつかある。 
有機金属気相成長法(Metal Organic Vapor Phase Epitaxy, MOVPE)はⅢ族窒化物半導体多層
構造を成長させる最も主流の方法であり、現在高輝度窒化物発光ダイオードを作製し、規
模化生産に用いられている成熟した成長技術でもある。MOCVD (Metal Organic Chemical 
Vapor Epitaxy)と呼ばれる場合もある。MOVPE設備はリアクター、ソース、キャリアガス
供給システム、制御システム、排ガス処理システム及び安全保障システムといった5つの
部分に分けられる。その動作原理は、有機金属ソースがキャリアガスによってリアクター
の入口に輸送、混合され、そして基板に輸送され、高温で分解し、化学反応が起こり、基
板上に堆積させることである。最後に副産物などを、排ガスシステムを経由し、除害して
から排出する。一般的に、トリメチルガリウム(Trimethylgallium, TMGa)とアンモニアガス
(NH3)をそれぞれGaと窒素の供給源とし、水素と窒素をキャリアガスとして使用される。
シラン(SiH4)とビス(シクロペンタジエニル)マグネシウム(Magnesocene, Cp2Mg)はそれぞれ
n型とp型ドーピングの供給源である。最大のドーピング濃度が1020 cm-3に達することがで
きる。MOVPEで成長するGaNは典型的な成長温度が約1030 ℃で、約2 μm/hという速い成
長速度と良好な結晶品質を持っている。本研究で用いたMOVPE はAixtron社製AIX200/4 
RF 1719装置である。装置の詳細は2.1に述べる。 
分子線エピタキシー法(Molecular Beam Epitaxy, MBE)は現在MOVPEを除いて GaN系半導
体のエピタキシャル成長に最も多く使われている成長技術である。超高真空で直接にGaま
たはAlの分子線をⅢ族原料とし、NH3 をV族原料として基板表面で反応して窒化物を生成
する成長法である。この方法はより低い温度でGaNを成長させることができるが、低温で
NH3の分解率が低いため、反応速度が遅い。また短所としては、超高真空状態の維持が難
しいなどの理由で、量産向きの蒸着法ではないことが挙げられる。最近，RFまたはECRプ
ラズマ支援増強技術を用いるによって、V族原料の分解率を高め、より良い結果を得た。
MBE成長装置の構成と成長原理はFig. 1-3に示している。 
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Fig. 1-3 (a)MBE 成長装置の構成 (b) MBE 成長原理[20],[21] 
 
ハイドライド気相成長法(Hydride Vapor Phase Epitaxy, HVPE)は、MOCVD と同様に気相成
長法に属している。まず HCI と Ga は 850 ℃で反応して GaCl3 を生成し、そして水素雰囲
気に 1050 ℃で GaCl3とⅤ族元素の水素化物ガス(NH3 など)が反応して GaN のエピタキシャ
ル層を成長させる。HVPE は、MOVPE と MBE 法に比べ成長速度が速く、GaN 層を厚く成
長させたり、自立 GaN 基板を作製したりするのに用いられる。 
1.2.4 Ⅲ族窒化物半導体における分極効果 
Ⅲ族窒化物半導体の分極には、自発分極とピエゾ分極の2種類がある。 
GaN系材料はⅢ-V族半導体に属し、伝統的なⅢ-V族半導体と似た性質が多いが、よく使
われているGsAs系やInP系などの閃亜鉛鉱構造とは異なり、閃亜鉛鉱構造とウルツ鉱型構
造を有している。ウルツ鉱型構造のGaNは従来のⅢ-V族半導体材料と多くの違いがある
が、その中の最も重要な違いはウルツ鉱型構造のGaNはc軸[0 0 0 1]方向に対称性が存在し
ないため、結晶中に自発分極効果がある。このとき、GaN材料にはGa極性とN極性の2種類
がある。Ga極性と比較して、N極性のGaNはGaとN原子の位置が入れ替わり、同じ構造は
を持ち、成長方向のみが反対であるものの、表面構造と化学的性質が全然違う。Fig. 1-4は
Ga極性とN極性結晶構造を示している。本研究に扱うGaNはサファイア基板のc軸[0 0 0 1]
方向に沿って成長して、Ga極性を有している。 
(a) (b) 
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Fig. 1-4 Ga極性とN極性GaNの結晶構造[22] 
 
ピエゾ分極は、ヘテロ接合の界面で、異なる材料間に格子定数の違いにる応力が発生
し、陰イオンと陽イオンがずれ、分極電荷が発生するによって由来している。一般に、外
部電界がゼロの場合、分極強度Pは自発分極強度Pspと、応力によって生成されたピエゾ分
極強度Ppzの和である[23]。つまりP=Psp+Ppzと表すことができる。Fig. 1-5に示すように、矢
印は、Ga極性とN極性を持つAlGaN / GaNおよびInGaN / GaNヘテロ接合構造の自発分極と
ピエゾ分極の方向を示している。自発分極とピエゾ分極の正の方向は、c軸方向の金属原子
（又はイオン）から、最も近いN原子（又はイオン）を指す方向と定義される。Ga極性に
しても、N極性にしても、引張歪みの場合、自発分極とピエゾ分極の方向は同じで、圧縮
歪みの場合、自発分極と圧電分極の方向は逆である[24]。擬格子整合して成長したと仮定
すると、Ga極性のInGaN / GaN構造において、より大きい格子定数をもつInGaNは圧縮歪み
を受けているので、ピエゾ分極と自発分極が逆方向である。一方、AlGaNはGaNより格子
定数が小さいため、AlGaN / GaN構造におけるAlGaN層が引張り歪みを受け、それによるピ
エゾ分極は自発分極と方向が同じである。N極性材料にとっては上記の逆傾向である。分
極効果がデバイスに与える影響に関しては1.3.3節で説明する。 
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Fig. 1-5 擬格子整合したInGaN/GaN、AlGaN/GaN構造における分極 
 
ウルツ鉱構造にはm(1 -1 0 0)面、a(1 1 -2 0)面などの非極性面や半極性面もある。ただ
し、非極性GaN系材料に関しては、まだ研究段階であり、大規模な生産には適用されてい
ない現状である。 
1.2 GaN 系発光ダイオード 
1.2.1 発光ダイオードの発展 
1962年、General ElectricのHolonyakは、三元化合物GaAsPを利用して、可視光を発光する
LEDを初めて作り出し、「LEDの父」として知られている[25]。 GaAsP赤色LEDの出現に
より、II-VI、III-V、およびIV-VI材料を用いるLEDの研究は注目を集めている。1980年代
初まで、AlInGaP赤色、オレンジ、黄色の高輝度LEDは次々に登場したが、当時、青色光
を発光できるLEDは作製できず。それに起因する主要な問題点は、高品質のGaN材料のエ
ピタキシャル成長とGaNのp型ドーピングの活性化にある。名古屋大学の天野 浩チーム、
名城大学赤崎 勇チーム、そして日亜化学株式会社の中村 修二チームは巨大な貢献を成
し遂げ、1990年代になってから、これらの問題が徐々に解決された[26]。まず、天野らは
低温AlNまたはGaNバッファーを導入することにより、基板とヘテロエピタキシャルGaN
との大きな格子不整合によって引き起こされる高欠陥密度の問題を軽減し、MOCVD法で
サファイア基板上に高品質のGaN薄膜を成長できるようになった。その後、低エネルギー
電子ビームをMgドープGaNに照射し、Mgドーピングによって形成された正孔を活性化す
る技術が天野、赤崎らによって発表された[27]。1992年、中村らは窒素雰囲気でアニール
することでp-GaN層も取得し[28]、また1994年に、商品化可能なGaN / InGaN青色LEDの製
造に成功した[29],[30]。三人は青色LEDの研究に大きく貢献したことで、2014年のノーベ
ル物理学賞を受賞した。長年の発展を経て、サファイア基板とSiC基板上に作製したGaN系
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青色LEDは既に商業化に成功し、照明分野で重要な役割を果たしている。 
1.2.2 InGaN/GaN MQW LED 
Fig. 1-6はInGaN/GaN MQW LEDの構造を示している。コア部分はp型半導体(p-GaN) 、n
型半導体(n-GaN)と中間の発光活性層MQW (InGaN/GaN)で構成されている。バイアス電圧
なしの場合、p-n接合におけるFermi準位は平衡状態にあり、このとき活性層接合領域にあ
るキャリアは消耗され、内部電界が形成する。電界によってn-GaNにある電子とp-GaNにあ
る正孔が活性層領域に移動するのを阻止される。一方、順方向バイアス電圧Vfを印加する
と、内部電界が相殺され、電子と正孔はp‐n接合におけるポテンシャルバリアを克服し，そ
れぞれp層とn層に流れる。キャリアが活性層に入ると、伝導帯にある一部の電子は価電子
帯に遷移し、価電子帯における正孔と再結合する。遷移によって生じたエネルギーを光子
の形で放出して、エレクトロルミネセンス現象を生じる。このエネルギーは活性層材料の
バンドギャップエネルギーEg (eV)に相当する。 
LEDの活性層領域には、一般に多重量子井戸(Multiple Quantum wells, MQW)を用いて、
LEDの内部量子効率を向上させる。MQW構造においては、数nmのInGaN(障壁層)とGaN(井
戸層)薄膜によって交互に堆積されことで、量子サイズ効果が得られる。障壁が十分に高い
場合、隣接する量子井戸におけるキャリア波動関数の重なりが減少し、一次元方向にキャ
リア波動関数が局在化することによって、電子と正孔が量子井戸に閉じ込まれており、
LED素子のキャリア再結合効率が向上することができる。 
 
Fig. 1-6 InGaN/GaN MQW LED構造 
 
ただし、InGaN/GaN MQW内のIn組成比が面内および井戸層ごとに変わってくる現象があ
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る。Fig.1-7にTEMで観察したその結果を示す[31]。Fig. 1-7 (a)によると、InGaNの面方向にIn
組成比のばらつきが見られることが分かる。さらにFig. 1-7 (b)からも、成長方向に量子井戸
層数が増加するにつれて、InGaN井戸層内のIn組成比が段々下がっていくとのことが分かる。
また、カソードルミネッセンス (Cathode Luminescence CL)による面内での発光波長の分布
をFig. 1-8に示す [32]。同一平面内でも長波長と短波長つまりIn組成比の大きいところと小
さいところに分離してしまっていることがわかる。このような多重量子井戸層内でのInの組
成不均一は未だ決定的な解決法は見つかっておらず。したがって、InGaN/GaN MQW青色
LEDが明るく光る原因はまだ完全に解明されていない現状である。 
 
Fig. 1-7 (a) InGaN/GaN MQW構造のIn組成比分布 (b) MQW内の平均In組成比[31] 
 
Fig.1-8 CLによる各波長での発光の様子(左上の波長は観測波長)[32] 
12 
 
1.2.3 量子閉じ込めシュタルク効果と Green Gap 
1.2.4に述べた通り、ヘテロ構造の界面では、自発分極と歪みによるピエゾ分極が発生
し、分極電荷が生じている。ヘテロ界面での分極電荷は、量子井戸の井戸層と障壁層にそ
れぞれ内部分極電界を生成する。隣接する障壁と井戸の分極電界の方向は反対である。そ
して井戸層における分極電界強度は分極電荷密度に比例するが、同時に、井戸層と障壁層
の厚さの比(
𝐿𝑤𝑒𝑙𝑙
𝐿barrier
)に反比例する。つまり、障壁に対して井戸が薄いほど、井戸内の分極電
界が強くなる。この分極電界の影響で、バンドに傾きが生じて、実効的バンドギャップが
狭くなるので、発光波長がレッドシフトする。さらに、発光層に注入する電子と正孔が分
離され、電子と正孔の波関数の重なりが少くなってしまう。この効果は「量子閉じ込めシ
ュタルク効果(Quantum-confined Stark effect, QCSE)」と呼ばれている。QCSEは電子-正孔再
結合の確率を下げて、したがって、素子の内部量子効率を低下させ、最終的に発光効率を
低下させる。Fig. 1-9はQCSEがバンドへの影響を示している。 
 
Fig. 1-9 QCSEがバンドへの影響[33] 
 
InxGa1-xNの三元系混晶を用いることで、前述のように理論的に近紫外から遠赤外までの
発光が可能であり、可視光スペクトル範囲を網羅できるが、Fig1-10から分かるように、現
在GaN系緑色LEDの発光効率が著しく低下してしまう「Green Gap」と呼ばれる谷が存在す
る[32]。典型的なInGaN/GaN MQW青色LEDにはInの組成が0.1-0.2で、発光波長が440nmく
らいであるが、緑色光LEDを得るにはIn組成が0.2以上のInGaNを得ることが必要である。
しかしここで問題なのがInとGaの蒸気圧が違うので、In組成の大きいInGaNは成長が難し
いことである。我々が使っているMOVPEにおいて、0.2ぐらいのIn組成が限界であり、そ
れ以上のInGaNを成長すると相分離を起こす恐れが高い。また、高温成長するとInが脱離
したりしてしまうので、700 ℃-800 ℃という比較的低温で成長しないといけない。たとえ
低温で成長を行うとしても、In組成の増大に伴い、InGaNとGaNテンプレートの格子定数の
違いが大きくなる。したがって、歪みによるピエゾ分極が増え、QCSEがLEDの発光効率
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に対する影響も深刻になる。また、高いIn組成InGaN/GaN MQWにおいては、歪みエネル
ギーの蓄積により、格子緩和が発生し、たくさんの欠陥をもたらす可能性がある。 
  
Fig1-10 GaN 系可視光 LED に存在する Green Gap[34] 
1.3 先行研究 
InGaN/GaN MQW LED は青色領域で高効率の発光は実現されてきたが、高効率な黄緑な
どの長波長 LED の作製に関しては以上の問題によりなかなか実現されていない現状である。
そこで今研究室の荒川らは低温成長 InGaN/AlN LED を提案した。AlN は通常 1000 ℃以上
で結晶成長を行い、フラットな薄膜が得られるに対し、低温成長 InGaN/AlN 構造では AlN
を InGaNと同じく低温で成長した結果、表面凹凸と島状構造を有する薄膜が得られている。
InGaN/AlN LED 構造とその断面 SEM 像は Fig. 1-10 に示している。ピーク波長が 438 nm、
半値幅(FWHM)が 25 nm を持つ青色 LED に対して、低温成長した InGaN/AlN LED はピーク
波長が 490 nm まで移行し、また 60 nm 程度の FWHM を持っている。さらに、InGaN/AlN 量
子井戸を成長する前に、In 組成およそ 7~8 %、厚さは合わせて 2~3 nm 程度の InGaN/GaN 超
格子を 0、5、10、15 周期積層させ、超格子による発光波長の制御を検証した。これによっ
て作られた LED の EL 測定結果は Fig. 1-11 に示している。超格子の層数を増やすにつれ、
それぞれ発光のピーク波長は 490 nm、500 nm、530 nm、580 nm になり、最大 90 nm のレッ
ドシフトをしていく様子が見て取れる。また、FWHM にも大きな変化が見て取れ、それぞ
れ 60 nm、90 nm、130 nm、150 nm となり、最大 2 倍以上の FWHM の変化が見られる[9]。
このような長波長・広帯域発光 LED の発光効率を更に向上させ、青色 LED の MQW と組み
合わせることで、蛍光粉を用いた白色 LED の代わりとなる高効率な白色 LED を実現する可
能性が示唆された。 
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(a) InGaN/AlN LED構造 (b) 断面SEM像
 
Fig. 1-10 荒川らに提案された InGaN/AlN LED の構造および断面 SEM 像[9] 
 
Fig. 1-11 超格子を挿入した LED の EL スペクトル(@ 50 mA)と発光積分強度[9] 
 
X 線回折測定によると、InGaN/GaN 超格子が下地の AlN 層に大きな歪みをかけ、緩和さ
せているようである。その長波長・広帯域発光の起因は下地の AlN 層が InGaN/GaN 超格
子からの歪みにより緩和し、そして InGaN に強い圧縮歪みをかけ、すぐさま緩和させてい
ることで In 組成のゆらぎを助長されていることであろうと推測された。また、凹凸のあ
る界面形状も局所的な In 組成の増大に寄与すると考えられている[35]。以上のことから、
量子井戸において下地の AlN の形態は In の取り込みに非常に大きな影響を及ぼすことが
わかる。 
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1.4 本研究の目的 
青色光LEDに用いられるGaN/InGaN量子井戸において、GaNの代わりに、低温成長した
AlGaNを障壁にすることで、バンドアラインメントを調節してQCSEを抑制できる可能性が
あるが、同時にInGaN層へのInの取り込みが下地AlGaNの影響を受けて変化する可能性があ
る。特に高Al組成AlGaN/InGaN量子井戸LEDは長波長かつ広帯域発光への期待が大きい。
GaN/InGaNに比べ、AlGaN/InGaNバンドの変化をFig. 1-12に示す。そこで、低温成長AlGaN
下地のAl組成を変化させ、InGaN層におけるIn取り込みの変化と、それに起因する発光特
性の変化を検討する。 
議論を容易にするため、本研究では、多くのLEDに用いられているMQW構造ではな
く、SQW構造を用いている。InGaNは発光層としてLEDの心臓であるといえるので、 
InGaNの最適な成長条件を最優先に考える必要がある。そのため、量子井戸にAlGaNの成
長温度はInGaNの成長温度と同じに780 ℃と設定する。しかし、通常1000 ℃以上の成長温
度よりかなりの低温で成長したAlGaNの表面形態はあまり研究されていないため、
AlGaN/InGaN量子井戸を考察する前に、AlGaN下地を考察しなければならない。また、
700 ℃-800 ℃の低温でInの取り込みは温度に大きく依存するため、InGaN層の成長温度のみ
を変えることでInの取り込みおよびLEDの発光特性も最後に考察される。 
GaN InGaN GaN
Ec
Ev
(a) GaN/InGaN SQWバンド図
 
>
AlGaNAlGaN
GaN GaN
Ec
Ev
InGaN
(b) AlGaN/InGaN SQWバンド図
 
Fig. 1-12 QCSE を考慮した GaN/InGaN と AlGaN/InGaN 量子井戸バンド図 
 
したがって、本研究の目的は次に示す通りである。 
1. GaN 上に Al 組成が異なる低温成長 AlGaN 下地の表面形態の変化を示すこと（第 3
章）。 
2. 1 に成長した AlGaN の影響で AlGaN/InGaN 量子井戸への In 取り込み変化を示す
こと（第 4 章）。 
3. 2 の AlGaN/InGaN SQW 構造を用いて LED を作製し、In 取り込みと発光特性の変
化を示すこと（第 5 章）。 
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4. InGaN 成長温度が AlGaN/InGaN LED の In 取り込みおよび発光特性に与える影響
を示すこと（第 6 章）。 
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第 2 章 実験・評価手法 
本章では本研究での実験・評価に使用された手法、装置の原理などについて詳細に紹介
を行う。 
2.1 有機金属気相成長法(MOVPE) 
Ⅲ族窒化物半導体の MOVPE 成長は、常圧または低圧で有機金属原料のガスがギャリア
ガスによってリアクターへ輸送され、加熱された基板近傍で分解され、NH3と化学反応が
起こることで、核形成または拡散後、最終的には格子に組み込まれてエピタキシャル層を
形成する結晶成長法である。エピタキシャル層の結晶性が良いこと、高速成膜が可能であ
ること、膜厚が精密に制御できること、大面積、高均一、多数枚成長が可能であることな
どの特長があるため、窒化物半導体ヘテロ構造の成長には最適な成長方法であると言え
る。 
Fig. 2-1 は本研究で用いた Aixtron 社製 AIX200/4 RF 1719 MOVPE 装置の系統模式図であ
る。 
 
Fig. 2-1 MOVPE 装置の系統模式図 
 
トリメチルガリウム(Trimethylgallium, TMGa)またはトリエチルガリウム(Triethylgallium, 
TEGa)、トリメチルアルミニウム(Trimethylalminum, TMAl)、トリメチルインジウム
(Trimethylindiu, TMIn) とビス(シクロペンタジエニル)マグネシウム(Magnesocene, Cp2Mg)は
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それぞれⅢ族金属 Ga、Al、In と p 型ドーピングの供給源とされる。原料の温度を一定に保
つため、バブラーが恒温槽に置かれている。また、アンモニア(NH3) とシラン(SiH4)はⅤ族
の窒素供給源と n 型ドーピングの供給源である。各供給源はキャリアガスである水素もし
くは窒素に繋がっている。Ⅲ族とⅤ族の供給ラインはリアクターに接続されており、ディ
スクの直前までリアクター内にあるセパレーションプレートというものによって分けられ
ている。これは、ガスを基板近傍で合流させることを確保するためである。水素雰囲気で
TMGa を用いる GaN の成長を例として、リアクター内に起こる化学反応は次のように示
す。 
𝐺𝑎(𝐶𝐻3)3 + 3/2𝐻2(𝑔)
 高温 
→     𝐺𝑎(𝑔) + 3𝐶𝐻4(𝑔) 
𝐺𝑎(𝑔) + 𝑁𝐻3(𝑔)
 高温 
→      𝐺𝑎𝑁(𝑠) + 3/2𝐻2(𝑔) 
各バルブの開閉、有機金属ガスの供給量(source)、キャリアガスの吹き込む量(push)、成長
温度、リアクター内の気圧など全てソフトウェアにより調節でき、成長状況の制御が可能
になる。 
基板を設置するディスクの下に渦状の溝と開けられた穴が付いているローテーションデ
ィスクがある。気体が流し込まれるによって、基板が回転しながら結晶成長を行うこと
で、成膜の均一性を向上させることができる。回転しながら成長した薄膜には綺麗な同心
円状の干渉縞が見られる。Fig. 2-2 はシミュレーションによる、回転する基板(右）としな
い基板（左）の各位置の成長速度分布を示している。もし基板が回転しなければ、薄膜の
均一性が取れず、基板中心付近のみしか使えなくなることがわかった[1]。 
 
Fig. 2-2 回転する基板、しない基板における成長速度分布の比較 
 
また、本 MOVPE 装置に EpiCurve という装置が取り付けられている。模式図と実物は
Fig. 2-3 に示す。光の矢印は光の入射方向を表す。406 nm、633 nm、951 nm の光が基板に
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垂直に照射し、反射率を測ることにより、成長速度、膜厚、サンプル表面の状況、基板の
曲率など役に立つ情報が得られる。反射率による膜厚の概算は 3.2 節に説明する。 
 
(a) EpiCurve の模式図[2] 
 
(b)実物 
Fig. 2-3 EpiCurve 装置の模式図(a)と実物(b) 
2.2 X 線回折測定 
X 線回折(X-ray Diffraction, XRD)は薄膜材料の構造特性を解析する重要な手段である。
XRD により薄膜の組成、格子定数、原子配列構造、結晶品質、応力状況の情報が調べら
れ、量子井戸構造の周期、厚さ、組成などの構造特性を考察することもできる。 
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まず XRD 測定の原理を説明する。周期的な構造を持つ結晶構造において、X 線はある
入射角 θ のみで入射するとき、多層原子面の間で反射が互いに強め合うことで、強い回折
を形成する。この時入射角 θ、結晶面間隔 d、X 線の波長 λ は次の Bragg の式を満たす。 
2𝑑𝑠𝑖𝑛𝜃 =  𝑛𝜆 
ここで、n は任意整数である。Fig. 2-4 は Bragg の回折条件を示す。Fig. 2-4 により、
2𝑑𝑠𝑖𝑛𝜃は即ち隣接する原子面で X 線の光路差であることが分かる。したがって、Bragg 干
渉条件は、その光路差が X 線波長の整数倍に等しいと表すこともできる。 
 
Fig. 2-4 Bragg の回折条件 
 
XRD 装置の模式図は Fig. 2-5 に示すようになっている。実際に測定するとき、X 線管球
が固定されており、主にサンプルと入射線のなす角 ω と、ディテクターと入射線のなす角
2θ を変化させてディテクター側の検出強度を測る。結晶の表面に平行な格子面を対象に回
折を測定する場合、結晶の表面に対する X 線の入射角と反射角は等しくなる。即ち θ≡ ω。
この様な回折のことを対称測定と呼ぶ。それに対して、非対称測定では、結晶の表面に平行
でない面を対象とし、X 線の入射角と反射角が異なる。 
 
Fig. 2-5 XRD 装置の模式図[3] 
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本研究では PANalytical 社製 X’ Pert Pro 装置を用いて、𝜔ロッキングカーブ測定、2𝜃 − 
𝜔測定および逆格子マッピング測定を行った。 
2.2.1 𝜔ロッキングカーブ測定 
サファイア基板の c 面に成長される c 面の GaN は、基板と約 16 %の格子定数の違いと
いう大きな格子不整合が存在ため、結晶内部に欠陥が多数発生する。欠陥は、形状別に、
点欠陥、線欠陥、面欠陥と分類されるが、その中での線欠陥が主に刃状転位(edge 
dislocation)とらせん転位(screw dislocation)の二種類ある。低温バッファーを積むことで、
GaN 内部に欠陥の発生を大きく抑制することができると報告されており[4]、一般的に、低
温バッファ層を持つ GaN においては、転位密度が 10 8cm-2程度以下であれば、結晶品質が
良いといえる。サンプルのらせん転位と刃状転位を数値的に調べるために、ぞれぞれ(0 0 0 
2) 面と(1 0 -1 2) 面に対して𝜔ロッキングカーブ測定を行った。 
測定時にはディテクターをそれぞれ(0 0 0 2) 面と(1 0 -1 2) 面に対応する 2θ 位置に固定
したうえで、θ を中心にサンプルをロッキング（ω スキャン）する。その後、回折強度を
記録して、強度−ω 曲線を得る。最後に二つの曲線の半値幅(FWHM)をそれぞれ次の式に代
入して、計算すれば欠陥密度が得られる[5]。 
𝑁 =
𝛽2
4.35𝑏2
 
ここで𝑁は転位密度、𝛽は測定された FWHM、𝑏はバーガースベクトル(Burgers vector)で
ある。バーガースベクトル𝑏の値は、らせん転位に対して、GaN の c 軸方向の格子定数で
ある 0.52 nm、刃状転位に対しては、GaN の c 軸に垂直な方向の格子定数である 0.32 nm を
取る[2]。𝛽の値は小さいほど、欠陥密度が小さく、結晶性が良くなると示唆する。もし欠
陥が全くない理想的な結晶が存在する場合、その強度− ω 曲線はディラックのデルタ関数
の形のように、𝜔 = 𝜃を満たす一つの角度のみで、回折強度が検出できる。𝜔≠𝜃の角度で
は、全て回折強度が 0 となる。 
2.2.2 2𝜃 − 𝜔測定 
ヘテロエピタクシー成長した試料では、結晶表面が基板表面と平行であると考えられる
が、結晶成分、組成により異なる格子面間隔 d を持っている。したがって、Bragg の式によ
ると、d の違いによって材料ごとに対応する θ 角も異なっている。2𝜃 – 𝜔対称測定を行うと
き、入射 X 線に対して試料結晶を回転するに伴い、ディテクターをその二倍の角度動かし
てディテクター側の受光強度を測定する。これは、∆ω と∆θ を同一に変化させるためであ
る。強度− 2θ の関係図に、面間隔が異なる層に対応する角度 2θ の位置に全てピークが出て
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くるので。2θ の大きさ及び受光強度を分析することにより、試料中の結晶の成分、組成、
膜厚などを知ることができた。 
また、成分と組成の他、結晶内に歪み、または格子緩和有無も θ に関係している。本研究
で用いた n-GaN テンプレートと異なる格子定数を持つ AlGaN 量子井戸下地バリア薄膜を例
とする。GaN と擬格子整合している AlGaN 薄膜は、横方向に引張歪みがかかっているため、
同じ Al 組成の、緩和した AlGaN に比べて、結晶表面と平行な格子面の間隔が小さくなり、
それに応じて θ の値が大きくなる。それゆえ、2𝜃 – 𝜔測定を用いて、ヘテロ構造に格子緩和
がどの程度発生しているかを測定できる。 
2.2.3 逆格子マッピング測定 
アレイ式の検出器を用い、入射角𝜔と 2𝜃を変化させながら回折強度をマッピングすれば
逆格子空間のマップが作成できる。 
これまで述べた、入射角だけを変化させる (ω だけを変化させる) ロッキンクカーブ測
定を行なうことで、逆格子空間中の円弧上のスキャンができ、また ∆ω = ∆θ となるよう
に ω、θ を操作し、2𝜃 – 𝜔測定を行なうことで、逆格子空間中を半径方向にスキャンする
ことができる。したがって、両者を組み合わせれば、逆格子空間中を二次元的にスキャン
することが可能となる。このような測定を逆格子空間マッピングという。具体的な方法の
一つとしては、2θ をある値に固定して、ロッキングカーブ測定を行なった後、2θ を少し
だけ変化させて、再びロッキングカーブ測定を行なうことを繰り返すことになる[3]。 
本研究では(1 0 5)面を対象として、非対称逆格子マッピング測定をした。ここでまた
GaN 上 AlGaN の成長を例とする。逆格子空間では、もし AlGaN が擬格子整合して成長
し、歪んだ場合、GaN と AlGaN ピークの Qxが揃っていることになる。一方、AlGaN が完
全に緩和した場合、AlGaN からの回折点は GaN 回折点と揃っておらず、原点 O と GaN の
回折点を結ぶ直線にある(GaN 回折点の右上)。非対称逆格子マッピング測定をすること
で、エピタキシャル薄膜において格子緩和に関する情報がわかりやすくなっている。 
2.3 原子間力顕微鏡 
原子間力顕微鏡(Atomic force microscopy, AFM)は、探針原子とサンプル表面原子との間
の相互作用力を利用することで、サンプルの表面形態と構造を分析する顕微鏡である。装
置の構成は Fig. 2-6 に記す。 
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Fig. 2-6 AFM 装置の構成[6] 
 
AFM の測定には接触式モード(Contact Mode)、非接触式モード(non-contact mode)とタッ
ピングモード(Tapping Mode)がある。本研究ではタッピングモードを使用して Al 組成の異
なる AlGaN 薄膜の表面形態を観察した。スキャンサイズは 0.5 μm×0.5 μm と設定してい
る。 
タッピングモードは比較的先進的なテストモードである。電圧を印加し、カンチレバー
を共振周波数付近で振動させることで、探針を動かして材料の表面をタッピングする。そ
れによってサンプル表面形態と構造に関する情報を得られる。利点としては、材料の表面
を損なうこともなく高解像度を得ることができ、表面が柔らかで弱いサンプルの観察に最
適である。また、2D 画像しか提供できない SEM と違って、AFM はソフトウェアでの解析
により、表面の 3D 形態図を提供できる。同時に、AFM はサンプルに対する特別な処理は
必要ない。しかし、測定の速度は比較的遅いという欠点も存在する。 
2.4 フォトルミネッセンス測定 
フォトルミネッセンス(Photoluminescence, PL)は、半導体内の電子が特定のエネルギーを
持った光子を吸収することにより励起され、対応するエネルギー準位に遷移し、この時点
で、電子が励起状態にあり、またより低いエネルギー準位に自発的に遷移することによる
発光現象である。半導体材料には様々なエネルギーレベルが存在するため、電子遷移の発
光プロセスも多数ある。Fig. 2-7 には PL の発光プロセスを示す：バンド間の直接再結合
(1)、不純物準位を介したバンド–不純物準位間再結合(2) (2’)、ドナー–アクセプター再結合
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(3)、励起子再結合(4)、原子内（局在準位間）再結合(5)。これらの発光プロセスは、材料
自体の特性と測定条件の影響を受ける。以上の再結合にはエネルギーが光子の形で放出さ
れるので、放射再結合または発光再結合と呼ばれる。また、Auger 再結合、格子振動（フ
ォノン）などエネルギーが光子の形で放出されない、メカニズムがより複雑な非放射再結
合プロセスもある。 
 
Fig. 2-7 フォトルミネッセンスにおける発光プロセス 
 
本研究で使用した PL 測定装置の構成と光路図を Fig. 2-7 に示す。励起光源は 325 nm、405 
nm の波長を有する He-Cd レーザと半導体レーザを用いた。波長が 325 nm のレーザによっ
て GaN と InGaN 両方ともを励起することができ、サンプルの成分が分析できる。またチャ
ンバーに真空ポンプとチラーが接続されていて、真空引き後、チャンバー内の温度を 10K – 
300K の範囲で調節可能となる。 
 
Fig. 2-7 PL 測定装置の構成と光路図 
27 
 
2.5 エレクトロルミネセンス 
エレクトロルミネセンスエレクトロルミネセンス(Electroluminescence, EL)は電極蒸着後
の LED に順方向のバイアス電圧を印加し、電極からキャリアを注入することで、発光させ
ることである。分光器を使って、発光の各波長成分が検出できる。 
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第 3 章 低温成長 AlGaN の成長と評価 
前述する通り、本研究では組成の異なる AlGaN が AlGaN/InGaN SQW LED の In 取り込
みと発光特性に与える影響を研究するが、その先立ち、InGaN 井戸層の下の AlGaN 障壁に
関して、Al 組成、表面形態また緩和があるかどうかなどのことを考察しておかないといけ
ない。そのため、この章では n-GaN テンプレートの上の AlGaN の成長と評価について述
べる。 
3.1 サンプルの層構造と成長条件 
本章におけるサンプルの層構造については Fig. 3-1 に参照する。また AlGaN の成長まで
の各成長条件の詳細は Table 3-1 に示す。c (0 0 0 1) 面のサファイアを基板として、まず
550 ℃、200 mbar で低温 GaN 緩衝層を適切に成長し、そして 1100 ℃に昇温し、GaN 核を
アニールした後に、u- GaN と n-GaN テンプレートを成長する。次に、後述する InGaN の
成長温度を一致にするため、ここで温度を 780 ℃に下げ、窒素に切り替え、5 min 15 s (~20 
nm) の GaN（Si で少しドープする）を成長する。一般的に GaN の成長には TMGa が供給
源として使われているが、ここでより低温での成長を行ったため、低温でも分解・反応し
やすい TEGa を使って Ga の供給源とする。また、通常 GaN の成長にキャリアガスは水素
が用いられるに対して、水素雰囲気では InGaN がエッチング効果でなくなってしまうの
で、窒素しか使えない。TMIn 供給の際、水素の混入を減らすために、ここで先に水素を
窒素に切り替える。最後に 780 ℃の GaN 上に、TMAl と TMGa の分圧比を変えていくこと
で Al 組成の異なる AlGaN を 50 mbar で 15 s / 3 min 積む（Fig. 3-1 (a) ）。またリファレン
スとして、780 ℃ GaN の成長直後にストップする、つまり AlGaN を積んでいないサンプ
ルも成長した。構造は Fig. 3-1 (b) に示す。 
Sapphire c(0001)
1100                 u-GaN              500 nm 
550         u-GaN nucleation            
1100              n-GaN                 2 μm
780                  GaN              ~20 nm
780             AlxGa1-xN      3 min/15 s
 
Sapphire c(0001)
1100               u-GaN            500 nm
550         u-GaN nucleation            
1100              n-GaN                 2 μm
780                  GaN              ~20 nm
 
Fig. 3-1 (a) AlGaN 成長に用いられるサンプル構造 (b) AlGaN なしのサンプル構造 
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Table 3-1 AlGaN の成長までの各成長条件 
Growth phase Duration 
(min) 
Temperature 
(℃) 
Pressure 
(mbar) 
Carrier 
gas 
V/III 
ratio 
Ramp down pressure 3 RT 1000 → 100 H2 － 
Heat up 12 RT → 1130 100 H2 － 
Desorption 10 1130 100 H2 － 
Ramp to nucleation layer 
growth conditions 
6 1130 → 550 100 → 200 H2 － 
GaN nucleation layer growth  4 550 200 H2 2×103 
Anneal 8 550 → 1100 200 H2 － 
GaN growth (lower V/III) 10 1100 200 H2 2×102 
GaN growth (higher V/III) 20 1100 200 H2 6×102 
n-GaN growth 31 1100 200 H2 6×102 
Change to SQW conditions 1.67 1100 → 780 200 H2 → N2 － 
GaN 5.25 780 200 N2 6×103 
Change to AlGaN conditions 1.67 780 200 → 50 N2 － 
AlGaN barrier 0.25 780 50 N2 * 
Cool down 15 780 → 100 50 → 950 N2 － 
Vacuum and Purge 6 100 → RT 950 →50 
→1000 
 － 
*は以下の実験間で変化させた量を表し、詳しくは 3.3 節に参照 
3.2 GaN テンプレートの成長 
前述の通り、c 面サファイア基板は、優れた特性をたくさん持っているが、GaN のエピ
タキシャル成長に一番不利な点として、GaN と 16 %の格子定数の違いがある。直接に
GaN を成長すれば、このように大きい格子不整合度に由来する転位などの欠陥が生じて
GaN が緩和する。特に成長初期では高密度の欠陥が存在してしまう。1986 年、低温堆積緩
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衝層技術という画期的な技術が天野らによって発表された。この低温堆積緩衝層を用いる
ことにより、結晶品質はもちろんのこと、表面は原子スケールで平坦であり、ステップフ
ロー成長が容易に実現し、また光学的特性、電気的特性、その他すべての特性が従来と比
べて格段に優れた GaN が得られるようになった[1]。クラックに関しては、成長中の引張
り応力、あるいは熱膨張係数差が原因で、厚膜成長すると GaN 中に発生することは同じで
あ るが、数 μm の薄膜でも、LED などの発光素子としては十分品質の優れた GaN が得ら
れ るために、厚膜成長必要なくなった[2]。 
本研究では低温堆積緩衝層技術を利用し、以下の手順を踏まえて GaN テンプレートを成
長していた。GaN テンプレート成長中の 633 nm（緑）、951 nm（オレンジ）の光の反射
率、及び成長温度（青）の変化は Fig. 3-2 の通りである。 
 
Fig. 3-2 GaN テンプレート成長中の 633 nm（緑）、951 nm（オレンジ）光の反射率と成長
温度の変化（青） 
 
1． 成長開始後 1000 秒から 1600 秒の間：水素雰囲気中で基板を高温クリーニング 
この手順は、弱いステップの面積が最小になるようにエッチングを起こし、安定なサフ
ァイア (0 0 0 1)面が残るようにするためである。クリーニングされたサファイア基板は原
子スケールで平坦な基板になっている。  
2． 成長開始後 2260 秒から 2500 秒の間：550 ℃で GaN 低温緩衝層を成長 
クリーニングした後に、温度を 550 ℃までに下げ、TMGa を供給し始めることで、GaN
の核成長を始める。GaN 成長の伴い、EpiCurve で反射率の上昇が確認されている。この段
階の GaN 核は GaN 本来の格子定数を持った微細な結晶である。GaN 成長に向けた適切な
核密度を得るには、適度な GaN 低温緩衝層の成長時間が必要である。その時間は反射率の
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上昇の程度から判断できる。経験により、本研究では、951 nm の光反射率が 0.017 だけ増
加する時点を、GaN 低温緩衝層成長の終点としており、この過程がおよそ 4-5 分程度であ
る。 
3． 成長開始後 2500 秒から 2980 秒の間：アンモニア＋水素雰囲気中で昇温し、GaN 低
温緩衝層をアニール 
高品質の GaN を得るには、一般的に 1000 ℃以上で成長しなければならないため、低温
緩衝層の成長直後に成長温度である 1100 ℃まで昇温し始める。この段階では、一旦 TMGa
の供給を止めて、昇温するついでにアンモニアの供給を始め、GaN 核をアニールする。
Fig. 3-3 は昇温後の低温堆積層の状態を示す概略図である。熱処理不足の場合（Fig. 3-3 
(a)）は、核密度が高すぎるため、平坦な GaN になれない。適度な熱処理を実現したとき
に、成長初期の横方向成長が適度に促進され、GaN が凸凹が激しい表面から原子スケール
で平坦な表面に代わるため、GaN 中の貫通転位密度は最も低くなる[2]。また、Fig. 3-3 (c)
の通り、過度な熱処理を行ってしまったら、低温堆積緩衝層が昇華して基板上から消滅す
るため、核密度不足になってしまう。 
 
Fig. 3-3 昇温後の低温堆積層の状態[2] 
 
4． 成長開始後 2980 秒から 6825 秒の間： 1100 ℃の高温で GaN を成長 
熱処理アニール後、高温 GaN を成長する。低 V-Ⅲ比から高 V-Ⅲ比条件に変える時点か
ら、平坦な GaN の成長とともに、基板と GaN からの反射光が干渉し合うことによる反射
率の振動も起き、周期的なパタンが形成される。Fig. 3-4 に示すように、膜厚を𝑑、GaN の
屈折率を𝑛、レーザの波長を λ とすると、基板と GaN からの反射光の光路差は 2𝑛𝑑に等し
い。光路差と波長 λ は下式を満たす。 
2𝑛𝑑 = 𝑘λ 
この式を用いて、膜厚と成長速度が計算できる。 
 
32 
 
 
Fig. 3-4 反射率から膜厚の推算 
 
1000℃で GaN の屈折率はおよそ 2.43 で、Fig. 3-2 に 633 nm のレーザーのパタンが周期
を 16 個有したため、計算すると、u-GaN と n-GaN の膜厚は合わせて 2 μm で、成長速度が
0.8 nm/s であることがわかる。温度 1100 ℃、TMGa_1. source=40、TMGa_1. push=460、 
TMGa_1. press=1000、NH3_1.source 2500、NH3_1.push=200 とのパラメーターで、サファイ
ア基板上に成長した GaN の成長速度の通常値が 0.8 ~ 1.1 nm/s であるので、本研究で成長
した GaN テンプレートとしては一般的な値であると言える。 
以上のような低温堆積緩衝層技術を利用して、実際にサファイア上に成長した GaN テン
プレートに対して、X 線回折(XRD) 𝜔ロッキングカーブ測定をして、ピークの半値幅
(FWHM)により結晶性評価を行う。目安として、(0 0 0 2)面測定と(1 0 -1 2)面測定の半値幅
(FWHM)はそれぞれ 250 arcsec、400 arcsec 以下であれば結晶性が良好であることが分か
る。𝜔ロッキングカーブ測定の結果は Fig. 3-5 に記す。 
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(0 0 0 2)
FWHM: 215 arcsec
(1 0 -1 2) 
FWHM: 259 arcsec
 
Fig. 3-5 GaN テンプレート(0 0 0 2)面と(1 0 -1 2)面ロッキングカーブ測定結果 
 
この測定結果により概算すると、本研究で成長したサファイア上の GaN テンプレートは
転位密度は 108 cm-3以下である。欠陥密度が成長条件や装置の状態の改変とともに少し変化
することがあるので、この結果は一例にすぎないが、後ほどの SQW と LED の作成にとっ
て低温堆積緩衝層技術を利用して成長した GaN は十分に良い結晶品質を持っているとわか
る。 
3.3 AlGaN の成長 
本節では、3.2 節に得られたサファイア上の GaN テンプレートの上に、AlGaN 成長の供
給源である TMAl と TMGa の分圧比を変えることで、Al 組成の異なる AlGaN の成長を実
現した。780 ℃、50 mbar の条件で、一つの分圧比につき、成長時間がそれぞれ 3 min と 15 
s である二つの AlGaN サンプルを成長する。その中で、15 s の AlGaN は後ほど
AlGaN/InGaN SQW の障壁層となるため、この成長段階で原子間力顕微鏡(AFM)を用いて表
面の形態を観察する。しかし、15 s の AlGaN 薄膜が薄すぎるせいで、XRD の測定をして
も、ピークが現れない可能性があるので、成長時間を延ばした 3 min AlGaN 薄膜に対して
XRD を測定し、Al 組成と、GaN との格子緩和を調べる。また、リファレンスとして
AlGaN なしのサンプルと、GaN 上 AlN（即ち Al 組成= 1 の AlGaN）のサンプルも成長し
34 
 
た。ただし、後ほど障壁層となる AlN の場合は、各 AlGaN 障壁層との膜厚がほぼ一致す
るように、AlN はそれぞれ 50 s と 10 min 成長した。各成長条件とパラメーターは Table 3-
2 に示す。 
 
Table 3-2 AlGaN の成長における成長条件とパラメーター（温度 780℃、圧力 
50 mbar 共通） 
レシピ番号 TMAl 分圧 
(μbar) 
TMGa 分圧 
(μbar) 
TMAl:TMGa 
 分圧比 
Ⅴ/Ⅲ比 
 
成長時間 
(min) 
6564* 0 － － － － 
6547 0.499 4.426 1:9 654 3 
6548 0.499 4.426 1:9 654 0.25 
6549 1.123 4.426 2:8 580 3 
6556 1.123 4.426 2:8 580 0.25 
6563 1.871 4.426 3:7 511 3 
6557 1.871 4.426 3:7 511 0.25 
6565 2.932 4.426 4:6 438 3 
6566 2.932 4.426 4:6 438 0.25 
6598 5.053 1.265 8:2 510 3 
6597 5.053 1.265 8:2 510 0.25 
6579 5.739 0.632 9:1 506 3 
6580 5.739 0.632 9:1 506 0.25 
6587 1.248 0 － 2583 10 
6604 1.248 0 － 2583 0.83 
* AlGaN なしのサンプル（リファレンス）で、一番上の層は TEGa を用いた GaN 
3.4 XRD による AlGaN 組成、膜厚と緩和度に関する測定 
3.4.1 2𝜃 − 𝜔測定 
3 min 成長した AlGaN のサンプルに対する 2𝜃 − 𝜔測定結果は Fig. 3-6 に示す。一番左に
ある高いピークは GaN のピークであり、一番右のは AlN のピークである。その間に挟ま
れたのは組成が異なる AlGaN のピークである。 Fig. 3-6 により、TMAl : TMGa 分圧比を
増やすにつれて、ピークが右にシフトする。それは Al 組成の増大が示唆されている。し
かし、GaN の a 軸方向の格子定数は 3.19 Å であるに対して、AlN の格子定数は 3.112 Åで
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2.46 %の格子不整合度が存在するため、GaN 上に AlGaN を積んだとき、特に TMAl : 
TMGa の分圧比が高い AlGaN を積んだとき、AlGaN をある程度の膜厚（即ち臨界膜厚）以
内に薄く積めば、歪んで成長した AlGaN に格子緩和が生じず、つまり欠陥なく成長できる
が、一方、臨界膜厚を超えたら、歪のエネルギーが蓄積することで格子緩和を引き起こす
可能性がある。そのため、Fig. 3-6 において、AlGaN の組成はピークの位置（2θ の値）と
緩和度、この 2 つ未知なパラメーターによって決められるので、組成の推定にはそこの二
つの情報が必要である。ただし、AlN は Al 組成= 1 の AlGaN と見なせ、ピーク位置も Fig. 
3-6 から分かっているので、ソフトウェアで直接にフィッテイングすれば、緩和度が計算
できる。フィッテイングにより、GaN 上に 3 min 成長した AlN の緩和度は 57.2 %であるこ
とがわかる。 
GaN
AlGaN
AlN
 
Fig. 3-6 3 min AlGaN の 2𝜃 – 𝜔測定結果 
3.4.2 逆格子マッピング測定 
(1 0 5)面を対象とする非対称逆格子マッピング測定を行うことで結晶内にどの程度の格
子緩和が生じるかは分かる。また、(0 0 2)面対称測定の逆格子マッピングと、両方を組み
合わせて利用して、3 min 成長した AlGaN のサンプルにおける Al 組成と緩和度が同時に測
定できる。Fig. 3-7 は GaN 上 3 min AlGaN 逆格子マッピング(1 0 5)面の測定結果である。 
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ΔQx=53.1ΔQx=40.2
ΔQx=21.0ΔQx=0
ΔQx=0ΔQx=0
(a) TMAl:TMGa=1:9 (b) TMAl:TMGa=2:8
(c) TMAl:TMGa=3:7 (d) TMAl:TMGa=4:6
(e) TMAl:TMGa=8:2 (f) TMAl:TMGa=9:1
 
Fig. 3-7 GaN 上 3 min AlGaN(1 0 5)面逆格子マッピング測定結果 
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下側の一番回折強度が強いピークは GaN テンプレートのピークであり、上側のピークは
AlGaN のピークである。GaN のピーク中央付近に入っている黒い縦線は AlGaN がどの程
度格子緩和しているかを知るために意図的に入れた補助線である。Fig. 3-7 に示した測定結
果によると、TMAl と TMGa の組成比は 3:7 以下の場合、逆格子空間中で GaN と AlGaN の
ピークが Qx方向に揃っており（ΔQx=0）、これは a 軸方向に GaN と AlGaN の格子定数が
一致していることを示している。言い換えると、この三つの AlGaN 結晶に横方向の引張歪
みがかかっており、格子緩和が生じていることを示している。さらに、このことより、成
長時間 3 min の AlGaN 薄膜は臨界膜厚を超えていないことが分かって、同じ分圧比でより
成長時間が短い 15s の AlGaN 薄膜にも必ず格子緩和が生じていないことが推測できる。一
方、TMAl と TMGa の組成比が 3:7 を超えると、GaN と AlGaN のピークが Qx方向にずれ
ていることが確認された。これは a 軸方向に AlGaN が GaN の格子定数と一致していな
く、格子緩和が生じていることを示している。そして、Fig. 3-7 (d)、(e)、(f)における黒い
破線は、原点と GaN のピークを結ぶ線である。AlGaN のピークはこの破線に近づけば近
づくほど（即ち ΔQx が大きいほど）、緩和率が大きくなる。したがって、TMAl:TMGa の
分圧比を増やすとともに、二つのピークの Qxの差が大きくなり、緩和率も上がったことが
分かった。しかし、3 min 成長した AlGaN が緩和しているとしても、もし 15 秒の薄膜が臨
界膜厚を超えていなければ、格子緩和が生じないので、15 秒の薄膜も緩和しているとは、
今の時点で断言できない。 
対称と非対称測定の結果を組み合わせることで、3 min AlGaN の組成及び緩和度を算出
できる。そして、この結果を用いて、Fig. 3-6 に示した 2𝜃 − 𝜔測定結果をフィッティング
することで、各膜厚も計算された。最後に、3min の AlGaN の膜厚を 12 で割って、15 s の
AlGaN はいずれも 5 nm ぐらい堆積されたことが分かった。この膜厚は、GaN 上の AlN の
臨界膜厚である 3 nm より厚いので、格子緩和は生じる可能性は少なくないと言える[4]。 
3.5 15 s 成長した AlGaN 表面形態の測定 
ここまでは 15 s 成長した AlGaN の組成、膜厚などのデータを取得したが、次に、リフ
ァレンスとなる AlGaN 無し（GaN テンプレート）のサンプルも含めて、AFM を用いて表
面の形態について議論していく。表面状態をより明瞭に知るために、実験のスキャンサイ
ズを小さめな 0.5 μm × 0.5 μm と設定している。得られた AFM 像は Fig. 3-8 に示す。右上
の数字は表面のラフネスを表す。 
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(b) TMAl:TMGa=1:9
(c) TMAl:TMGa=2:8 (d) TMAl:TMGa=3:7
(e) TMAl:TMGa=4:6
(g) TMAl:TMGa=9:1 (h) AlN
(a) GaN
(f) TMAl:TMGa=8:2
 
Fig. 3-8 成長時間 15 s の AlGaN 表面の AFM 像 
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Fig. 3-8 により、TMAl: TMGa の分圧比がとても低い場合（1:9 と 2:8）、AlGaN の表面
は GaN と似たような綺麗なステップ状の構造を持っていることが確認された。それは小さ
な分圧比によって AlGaN の組成も低く、GaN との格子定数の違いが非常に小さいため、
格子緩和が生じていないためであると考えられる。ラフネスもほぼ同じ程度である。分圧
比を 3:7 に増やすと、ステップ状の AlGaN も確認できたが、その表面に小さな島状のもの
が浮き上がった。それに対して、分圧比を 4:6 に増大すると、平坦なステップ状表面が見
られず、代わりにひとつひとつのナノ構造の形は直径 80 nm ぐらいの大きさを持つ円盤の
形状をしていることがわかる。表面ラフネスも急に大きくなり、表面凸凹化が始まってい
る。そして、分圧比をさらに上げていくにつれて（4:6→8:2→9:1→AlN）、円盤の直径が
小さくなること（80 nm→65 nm→50 nm→30 nm）によるラフネスの低減（0.423 nm→0.369 
nm→0.268 nm）と同時に、数が増えていることが明らかである。それによって、表面に多
数存在する溝の密度も増えている。また、AlGaN 表面の凸凹化の起因については、結論か
ら言うと、やはり格子緩和によるものであると考えられるが、詳細はあとの章にて議論す
る。以上のことにより、AlGaN 表面モフォロジーは組成に大きく依存することが分かっ
た。 
ここで、まとめとして、後ほど障壁層となる 15 s 成長時間を有した AlGaN に関する概
算された結果は Table 3-3 に示す。また Al 組成、ラフネスと TMAl 分圧の関係は Fig. 3-8
に示す。 
 
Table 3-3 成長時間 15 s の AlGaN 層の諸特性 
レシピ 
番号 
TMAl:TMGa 
分圧比 
組成 膜厚 
(nm) 
緩和 ラフネス 
(nm) 
円盤直径 
(nm) 
溝の密度 
6564 GaN GaN － × 0.0979 － なし 
6548 1:9 Al0.1Ga0.9N 5 × 0.0953 － なし 
6556 2:8 Al0.24Ga0.76N 5 × 0.101 － なし 
6557 3:7 Al0.34Ga0.66N 5 × 0.111 － なし 
6566 4:6 Al0.46Ga0.54N 4.67 ○ 0.304 80 低い 
6597 8:2 Al0.76Ga0.24N 5 ○ 0.423 65 中 
6580 9:1 Al0.82Ga0.18N 5.41 ○ 0.359 50 高い 
6604 AlN AlN 5 ○ 0.268 30 とても高い 
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Fig. 3-8 Al 組成、ラフネスと TMAl 分圧の関係 
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第 4 章 AlGaN 下地による InGaN/AlGaN SQW の In
取り込みの変化 
本章においては、前章と同じ成長条件を用いて、毎回TMInとTMGaの分圧比を変えず
に、成長時間15 sの各AlGaN薄膜の上にInGaN井戸層とAlGaN障壁層を積むことで、
InGaN/AlGaN SQW構造を作成した。これにより、AlGaN下地の影響を受けたInGaN層への
In取り込みの変化を検討する。 
4.1 サンプルの層構造と成長条件 
本章の実験はFig. 4-1に表すInGaN/AlGaN SQWと一般的なInGaN/GaN SQW構造（リファ
レンス）を作製し、それらに対するXRD、PL測定を行った。 
(a) InGaN/AlGaN SQW (b) InGaN/GaN SQW
Sapphire c(0001)
1100               u-GaN             500nm 
550         u-GaN nucleation            
1100              n-GaN                 2 μm
780                  GaN              ~20 nm
780             AlxGa1-xN      　　5 nm
780                InGaN             ~10 nm
780             Al0.24Ga0.76N     　 5 nm
Sapphire c(0001)
1100               u-GaN             500nm 
550         u-GaN nucleation            
1100              n-GaN                 2 μm
780                  GaN              ~20 nm
780                InGaN             ~10 nm
780                  GaN                ~5 nm
 
Fig. 4-1 本章の実験で用いられたサンプル構造 
 
Fig. 4-1(a)において、サファイア上のGaN及び下地のAlGaN障壁層までの成長は、前節で
述べた条件で行う。InGaN層は、LEDの発光層として量子井戸において最も肝心な部分で
あると言えるが、InとGaの蒸気圧の違いにより、高品質のInGaNを成長することは容易で
はないと知られている。InGaNの組成は成長温度に強く影響されており、一般的に、温度
が低いほどIn組成が高くなりやすいが、一方、結晶性に関しては、InGaNに限らず窒化物
半導体の結晶成長では成長温度が高いほど結晶性が良くなる。それゆえ、結晶性とIn組成
の二要素はバランスが取れる成長条件を考えるべきである。本研究では、良い結晶性と低
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くないIn組成を両立させるために、InGaNの成長にあたって、200 mbar、780 ℃[1]という本
研究室の穴澤風彦氏が最適化した成長条件を用いた。また、分極電界を削減するため、障
壁に対してInGaN井戸を厚めに（~10 nm）成長した。InGaN上のAlGaN障壁層は、InGaNに
おけるIn取り込みへの影響が小さいので、毎回の成長にAl組成を固定するようにする。バ
ンドギャップの深さやInGaN、GaNとの格子定数の違いを考慮して、AlGaNの組成を
Al0.24Ga0.76N（TMAlとTMGaの分圧比＝2：8）に固定すると決めた。よって、このAlGaN層
に起因するデバイス内の格子緩和が起こりにくくなる。便宜上、本文ではInGaN/AlGaN 
SQWをAlGaN SQWと称することもある。 
InGaN/GaN SQWにおいて、InGaN上にGaN障壁を1 min成長し、膜厚を5 nmのAlGaNとほ
ぼ同じ5 nmにした。InGaN/AlGaN SQWまでの各成長条件はTable 4-1に記す。青色文字は前
章AlGaN層の成長条件に追加した条件を表す。 
 
Table 4-1 InGaN/AlGaN SQWまでの各成長条件 
Growth phase Duration 
(min) 
Temperature 
(℃) 
Pressure 
(mbar) 
Carrier 
gas 
V/III 
ratio 
Ramp down pressure 3 RT 1000 → 100 H2 － 
Heat up 12 RT → 1130 100 H2 － 
Desorption 10 1130 100 H2 － 
Ramp to nucleation layer 
growth conditions 
6 1130 → 550 100 → 200 H2 － 
GaN nucleation layer growth  4 550 200 H2 2×103 
Anneal 8 550 → 1100 200 H2 － 
GaN growth (lower V/III) 10 1100 200 H2 2×102 
GaN growth (higher V/III) 20 1100 200 H2 6×102 
n-GaN growth 31 1100 200 H2 6×102 
Change to SQW conditions 1.67 1100 → 780 200 H2 → N2 － 
GaN 5.25 780 200 N2 6×103 
Change to AlGaN conditions 2 780 200 → 50 N2 － 
AlGaN barrier 0.25 780 50 N2 * 
Change to InGaN conditions 2 780 50 → 200 N2 － 
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InGaN well 4 780 200 N2 3×103 
Change to AlGaN conditions 2 780 200 → 50 N2 － 
AlGaN barrier 0.25 780 50 N2 5×102 
Cool down 15 780 → 100 50 → 950 N2 － 
Vacuum and Purge 6 100 → RT 950 →50 
→1000 
 － 
*は以下の実験間で変化させた量を表し、詳しくは 3.3 節を参照 
 
以上の成長条件を踏まえ、下地のAlGaNの組成が異なるInGaN/AlGaN SQWを成長した。
これから、下地のAlGaNのAl組成を増大するに伴うInの取り込みの変化を議論していく。 
4.2 XRD 測定 
InGaN/AlGaN SQWに対して、2𝜃 – 𝜔と逆格子マッピングとの二つの測定方式を用いて、
直接的な構造解析を行う。 
4.2.1 2𝜃 – 𝜔測定 
各InGaN/AlGaNの2𝜃 – 𝜔測定結果をFig. 4-2に示す。2𝜃=34.65 °近傍にある最大の回折強度
を持つピークはGaNテンプレートのピークで、その左側にInGaNのピークが見られる。ま
ずFig. 4-2の下部に注目すると、AlGaN下地のAl組成が0.34以下ではInGaNのピークはGaNの
ピークと重なっている部分があり、図からInGaNのピークに対応する2θの値を特定するの
が難しいが、Al組成の増大につれて、InGaNのピークの線は高角度側にシフトすることが
見て取れる．InGaNピークは段々GaNのピークに近づいて、対応する2𝜃の値は大きくなる
ことが分かった。おそらく、それは平坦なAlGaN薄膜に成長したInGaNにおいて、Al組成
の増大につれ、Inの取り込みが減少しているによると考えられる。 
InGaN/GaN SQWと比べると、Al0.46Ga0.54N下地InGaN/AlGaN SQWにおいて、InGaNのピ
ークが低角度側にシフトし、GaNのピークと重なっている部分がまだ残っているが、かな
り減ったということが見られる。これは、Inの取り込みがInGaN/GaN SQWへのInの取り込
みより高くなったと考えられる。そして高Al組成のAlGaN下地（Al0.76Ga0.24N、
Al0.86Ga0.14N、AlN）のInGaN/AlGaN SQWに関しては、InGaNのピークがはっきりと見える
ようになり、Al組成の増大にしたがい、ピークが左にシフトし、対応する2𝜃の値も減少し
ていることが分かった。それはIn取り込みが増えたためである。またInGaNピークの幅も
広くなる様子が見られることは、In組成の不均一性とゆらぎが大きくなったによるもので
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ある。前章の実験結果により、Al組成が0.46を超えると、AlGaN表面が凸凹になっている
という結論が出たが、おそらくAlGaN表面の凹凸化により、AlGaN上に成長されるInGaN
へのIn取り込みが表面モフォロジーに応じて促進かつ不均一化される可能性が極めて高
い。そしてAl組成が高いほど、円盤のサイズが小さく、密度が増えていくことにより、In
が集まる場所と考えられる溝の密度が大きく増大し、In取り込みがより促進されたものと
考えられる。しかしここで問題なのがこのAlGaNの凸凹化の由来である。したがって、同
じサンプル群で逆格子マッピング測定を行った。 
 
Fig. 4-2 各InGaN/AlGaN SQWの2𝜃 – 𝜔測定結果 
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4.2.2 逆格子マッピング測定 
Fig. 4-3にはInGaN/AlGaN SQWの(1 0 5)面を基準とした逆格子マップング測定結果を示
す。それぞれの結果で横軸にQx（a軸の逆格子）、縦軸にQy（c軸の逆格子）をプロットし
ている。ピークの強度はこの図では等高線として表され、赤色の等高線に囲まれるピーク
は回折強度が一番強いGaNのピークである。GaNのピークの上側にAlGaNのピークが存在
するが、膜が薄くピーク強度が弱いため、ピーク位置と緩和の有無は判断しにくい。一
方、GaNのピークの下にはInGaNのピークが見られる。 
Fig. 4-3の(a) ~ (d)を見ると、SQWにおける下地のAlGaNのAl組成は0.34以下の場合は、
InGaNのピークはGaNのピークのほぼ真下にあるような形になっている。そしてGaNのピ
ークを通る縦線はInGaNのピークの真ん中を通っていることが判明できる。それは格子緩
和が生じない証拠となっている。またAl組成の増大につれて、InGaNのピークが狭くな
り、青色などの回折強度が高めの等高線が下に伸びる程度が小さくなっていることから、
Inの取り込みが減少していると分かった。 
しかし、Fig. 4-3の(e)~(h)ににおけるInGaNのピークはGaNの縦線よりわずかに左側に据
野が広がっており、微かではあるが、それらのサンプルでは、InGaNに格子緩和が起きて
いることが分かった。ここで、InGaNの緩和は、その下のAlGaN障壁に緩和が生じたこと
によるものであるとしか考えられない。もしAlGaNが擬格子整合だと仮定すると、そのa方
向の格子定数がGaNの格子定数に等しい。これはFig. 4-3の(a) ~ (d)と同じに状況になるの
で、InGaNも必ず擬格子整合である。また、Al組成が大きくなると、InGaNのピークがFig. 
4-3の(a)よりも太くなり、青色の強度等高線がより伸びていることが見て取れており、Inの
取り込みが促進されたことが示唆された。つまり、逆格子マップングの測定結果は、2𝜃 – 
𝜔測定の結果と同じ傾向を示している。 
なお、3.4節で観察されたAl組成が0.34のAlGaNには緩和が起きていないが、エピタクシ
ーした結晶の表面にも円盤が現れているので、0.34はぎりぎりに擬格子整合できる臨界Al
組成であることが明らかになった。Al組成を0.46以上に増やすと、15 s成長したAlGaNの凸
凹になる現象はおそらくAlGaN下地の緩和に起因することであると考えられる。そして
AlGaNにかかる歪みがAl組成の増大につれ大きくなることによって、緩和したAlGaNが表
面を平坦にしているということも推測できる。 
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(a) InGaN/GaN SQW (b) Al0.1Ga0.9N SQW
(c) Al0.24Ga0.76N SQW
3400 3450 3500 35503600 3650 3700 3750 3800
Qx*10000(rlu)
(d) Al0.34Ga0.66N SQW
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(e) Al0.46Ga0.54N SQW (f) Al0.76Ga0.24N SQW
(g) Al0.82Ga0.18N SQW (h) AlN SQW
Qx*10000(rlu)
3400 3450 3500 35503600 3650 3700 3750 38003400 3450 3500 35503600 3650 3700 3750 3800
Qx*10000(rlu)
3400 3450 3500 35503600 3650 3700 3750 3800
Qx*10000(rlu)
3400 3450 3500 35503600 3650 3700 3750 3800
Qx*10000(rlu)
 
Fig. 4-3 InGaN/AlGaN SQWの(1 0 5)面逆格子マッピング測定 
4.3 常温フォトルミネッセンス測定 
サンプル群の中、InGaN/GaN SQW、InGaN/Al0.34Ga0.66N SQW、InGaN/Al0.46Ga0.54N SQW
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とAlN SQWのサンプルを選んで、常温フォトルミネッセンス（PL）測定をした。励起光源
として、出力が1.5 mW、波長が325 nmのHe-Cdレーザを用いた。Fig. 4-4に測定結果を示
す。 
PLのスペクトルは三つのピークを有している。共通のピークはそれぞれ360 nmと550 nm
付近に存在している。368nm(Eg=3.37 eVに相当)付近のピークはGaNのバンド端からの発光
である。550 nm付近のピークはGaNの固有の黄色広帯域PLスペクトルであり、GaNに生成
される欠陥・不純物からの発光であると知られているが、詳細はまだくわしくわかってい
ない[2],[3],[4]。InGaN/GaN SQWでは、390 nm付近にピークが見られるが、それはInGaNの
バンド端からの発光と思われる。In取り込みの変化によって、このピークの波長もシフト
する。Al0.34Ga0.66N SQWにおいて、Inの取り込みが減少しているため、ピークが短波長に
シフトし、GaNからのピークとオーバーラップしていて分けることができなくなった。Al
組成が0.46になると、415 nm近傍にピークが現れており、InGaN/GaN SQWの390 nm付近の
ピークより大きくレッドシフトしている。緩和により凸凹になったAl0.46Ga0.54NがInの取り
込みを促進したためであると考えられる。またAlN/GaN SQWでは、ピークが437 nm付近に
シフトし、Inの取り込みの促進効果が大きくなっているといえる。 
 
Fig. 4-4 InGaN/AlGaN SQW常温PL測定結果 
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第 5 章 InGaN/AlGaN SQW LED の成長と発光特性 
第5章では、前章のInGaN/AlGaN SQWをもとに、LED構造を成長したうえ、SQW構造の
みのサンプルと比べて、Inの取り込みがどのように変化するかを検討する。そしてIn取り
込みの変化に応じてEL発光特性の変化を調べる。 
5.1 サンプルの層構造と成長条件 
InGaN/AlGaN SQWの上にGaN、p-AlGaNとp-GaNを積むことで、LED構造に作成した。
サンプル構造はFig. 5-1に示す。 
Sapphire c(0001)
1100               u-GaN             500nm 
550         u-GaN nucleation            
1100              n-GaN               2 μm
780                  GaN              ~20 nm
780             AlxGa1-xN      　　5 nm
780                InGaN             ~10 nm
780             Al0.24Ga0.76N     　 5 nm
(a) InGaN/AlGaN SQW LED (b) InGaN/GaN SQW LED
780                  GaN              ~20 nm
980           p-Al0.15Ga0.85N       20 nm
1020               p-GaN            120 nm
Sapphire c(0001)
1100               u-GaN             500nm 
550         u-GaN nucleation            
1100              n-GaN               2 μm
780                InGaN             ~10 nm
980           p-Al0.15Ga0.85N       20 nm
1020               p-GaN            120 nm
780                  GaN              ~20 nm
780                  GaN              ~20 nm
 
Fig. 5-1 本章で成長したLEDサンプルの層構造 
 
InGaN/AlGaN SQW LEDはFig. 5-1 (a)に示す構造の通りに成長する。InGaN/AlGaN SQWは
4.1節と同じ成長条件で成長を行う。その上にまず780 ℃、200 mbarでTEGaを供給すること
でGaNを成長する。そしてここでリーク電流を防ぐため、キャリアガスをH2に切り替え、
温度を980 ℃に上昇させて、100 mbarでMgドープのp型Al0.15Ga0.85N電子ブロック層
（EBL）を成長する。最後に温度を1020C°に昇温後、圧力を200 mbarに上昇させ、厚さ120 
nmのMgドープp-GaNを成長した。またFig. 5-1 (b)のような一般的なInGaN/GaN SQW LED
リファレンスも成長した。便宜上、本文ではInGaN/AlGaN SQW LEDをAlGaN SQW LED 
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と称することもある。AlGaN SQW LEDの各成長条件はTable 5-1に記す。 
 
Table 5-1 InGaN/AlGaN SQW LEDの各成長条件 
Growth phase Duration 
(min) 
Temperature 
(℃) 
Pressure 
(mbar) 
Carrier 
gas 
V/III 
ratio 
Ramp down pressure 3 RT 1000 → 100 H2 － 
Heat up 12 RT → 1130 100 H2 － 
Desorption 10 1130 100 H2 － 
Ramp to nucleation layer 
growth conditions 
6 1130 → 550 100 → 200 H2 － 
GaN nucleation layer growth  4 550 200 H2 2×103 
Anneal 8 550 → 1100 200 H2 － 
GaN growth (lower V/III) 10 1100 200 H2 2×102 
GaN growth (higher V/III) 20 1100 200 H2 6×102 
n-GaN growth 31 1100 200 H2 6×102 
Change to SQW conditions 1.67 1100 → 780 200 H2 → N2 － 
GaN 5.25 780 200 N2 6×103 
Change to AlGaN conditions 2 780 200 → 50 N2 － 
AlGaN barrier 0.25 780 50 N2 * 
Change to InGaN conditions 2 780 50 → 200 N2 － 
InGaN well 4 780 200 N2 3×103 
Change to AlGaN conditions 2 780 200 → 50 N2 － 
AlGaN barrier 0.25 780 50 N2 5×102 
Interruption after AlGaN 
Barrier 
2 780 50 → 200 N2 － 
GaN Cap layer 5.25 780 200 N2  
Change to pAlGaN conditions 2 780 → 980 200 → 100 N2 → H2 － 
AlGaN:Mg barrier 3 980 100 H2  
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Go to p-cap lyaer conditions 0.5 980 → 1020 100 → 200 H2 － 
GaN:Mg 7.5 1020  H2  
Cool down 15 1020 → 100 50 → 950 H2 → N2 － 
Vacuum and Purge 6 100 → RT 950 →50 
→1000 
 － 
*は以下の実験間で変化させた量を表し、詳しくは 3.3 節を参照 
5.2 LED 電極の作製 
成長したLED構造のサンプルを電流注入で発光させるために、下記の手順に従い、Ni/Au
のp電極とInのn電極を作る。電極をつけたLEDの外観をFig. 5-2に示す。 
1． サンプルのカット 
カッターでサンプルを1 cm程度にカットする。 
2． サンプルの洗浄 
アセトン → IPA（イソプロパノール）→ エタノールの順で有機洗浄を行い、水で
リンスする。そしてHCl:H2O（=1:5）で酸化膜を除去し、水でリンスする。 
3． 活性化アニール 
N2雰囲気中850 ℃、1 minで加熱処理し、p-GaN中のMg不純物（アクセプター）を活
性化する。 
4． 電極（表側p-GaN）の蒸着 
真空蒸着装置でNi(20 nm)とAu(250 nm)を蒸着し、マスクでパターンを形成する。 
5． 電極の活性化アニール 
500 ℃でp-GaN/Ni/Auを20 sオーミック化処理する。 
6． n電極の形成 
ダイヤモンドペンでサンプルの表側から傷を付ける。そして、傷の上に熔けたイン
ジウム金属を塗布する。 
p電極(Ni/Au)n電極(In)
 
Fig. 5-2 電極をつけたLED 
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5.3 XRD 測定 
各InGaN/AlGaN SQW LEDに対してXRD 2𝜃 – 𝜔を測定した。AlGaN下地障壁のAl組成の
変化によるLEDにおけるIn取り込みの変化は、4.2節で述べた傾向に類似している。つま
り、Al組成が0.46より小さいとき、Al組成の上昇とともにIn取り込みが小さくなり、Al組
成が0.46より大きいとき、Al組成の上昇とともにIn取り込みも大きくなる。 
しかし、同一組成のAlGaN障壁を有したSQWのサンプルに対して、LEDへのInの取り込
みの変化が起きている（Fig. 5-3）。黒い線はLEDの2𝜃 – 𝜔測定結果であり、赤い線はSQW
の2𝜃 – 𝜔測定結果である。一番強度の高いピークがGaNの回折信号であり、左のピークが
InGaNのピークである。またLEDの測定結果において、GaNピークの右肩にあるピークがp-
AlGaN電子ブロック層であると考えられる。 
Al組成が0.34以下の場合、Al0.1Ga0.9Nを例として、SQWのInGaNのピークはLEDのInGaN
のピークよりも強度が大きいことから、LED構造になると、Inの取り込みがSQWへのIn取
り込みより減少していることが推測できる（Fig. 5-3 (a)）。LEDのサンプルはSQWのみの
サンプルと異なり、SQW成長終了後に高品質なp-AlGaNとp-GaNを成長するため、1000 ℃
程度へ昇温するプロセスがある。おそらく昇温により、もともと蒸発しやすいIn原子が高
温になると基板から脱離しやすくなるため、In組成が低下した可能性がある。また、LED
に格子緩和が生じていないことは逆格子マッピングで確認された（Fig. 5-4 (a) ）。 
Al組成が0.34以上の場合、Al0.82Ga0.18Nを例として、LEDのサンプルはSQWに比べて，
InGaNのピークが低角度側と高角度側（GaNのピークに近い側）に分離して、幅が広がっ
ているように見える。つまり，1000 ℃への昇温過程でInGaNが相分離して、In組成が高い
領域と低い領域が両方出ている。また、LEDに格子緩和が微かに生じていることは逆格子
マッピングで確認された（Fig. 5-4 (b)）。 
 
(a) Al0.1Ga0.9N                      (b) Al0.82Ga0.18N 
Fig. 5-3 SQWとLEDにおけるInGaNピークの比較 
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(b) Al0.82Ga0.18N LED(a) Al0.1Ga0.9N LED
Qx*10000(rlu)
3400 3450 3500 35503600 3650 3700 3750 3800
Qx*10000(rlu)
3400 3450 3500 35503600 3650 3700 3750 3800
p-AlGaN
GaN
InGaN
 
Fig. 5-4 LEDの逆格子マッピング測定結果 
5.4 I-V 特性 
InGaN/AlGaN SQW LED の I-V 特性は Fig. 5-5 に示す。Al 組成が 0.34 以下の場合、しき
い値電圧は組成によってほぼ変化しなく、いずれも 2.67 V である。そして Al 組成が高く
なると、I-V 特性は低くなる。0.46 以上の Al 組成を含めた LED はしきい値電圧が 1.9~2.2 
V で、小さくなり、そして抵抗も小さくなった。 
 
Fig. 5-5 InGaN/AlGaN SQW LED の I-V 特性 
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5.5 AlGaN 組成による発光波長制御 
Fig. 5-6は作成したLEDサンプルのELスペクトルである。全てのELは50 mA電流を流して
測定した。それぞれのピーク波長とFWHMなどの発光に関する情報はTable 5.2に記す。 
リファレンスであるInGaN/GaN SQW LED（LED without AlGaN）は発光波長が404.8 nm
であり、23.8 nmのFWHMを持っている。下地AlGaN障壁のAl組成が0.34以下の場合、Al組
成が0.1、0.24、0.34のLEDは発光波長がそれぞれ402.2 nm、395.9 nm、385.7 nmであり、最
大19.1nmのブルーシフトが観測されている。また、FWHMはそれぞれ23.4、21.4、19.6 nm
であり、Al組成の上がりにつれて少しずつ縮まっていることがわかる。FWHMの減少は
InGaNの良い均一性と結晶性を示唆した。一方、Al組成が0.34を超えた場合、Al組成が
0.46、0.76、0.82のAlGaNとAlNのLEDは発光波長がそれぞれ416.1 nm、478.0 nm、494.4 
nm、507.5 nmであり、最大102.7 nmのレッドシフトをしていく様子を見て取れる。FWHM
もそれぞれ28.3、42.4、45.9、50.4 nmになり、大きな増大が確認されている。FWHMの増
大はIn組成のゆらぎや不均一性に由来する。これらの発光は不純物や欠陥起因の発光では
なく、InGaNバンド端からの発光であることは、既に荒川により検証されている[1]。各
LEDにおけるInGaNのIn平均組成を(1)式より求めると、InGaN/GaN SQW LEDからそれぞれ
6.75 %、6.34 %、5.33 %、3.72 %、8.42 %、16.96 %、18.82 %、20.48 %程度のIn組成を持っ
ていることが概算でき、最大16 %程度のIn組成の増加が伺えた。発光色に関しては、Al組
成が0.34以下のLEDは波長がブルーシフトすることで、InGaN/GaN SQW LEDの青紫色か
ら、次第にAl0.34Ga0.66N LEDの紫外線発光(385.7 nm)に移る。紫外線が可視光ではないの
で、欠陥発光により、LEDの発光は黄色っぽく見えている。Al組成が0.46に増えると、青
紫色発光が再度出て、さらにAl組成の増加に伴い、発光色がInGaN/GaN SQW LEDの発光
より明るい水色(478.0 nm)、青緑(494.4 nm)、緑色(507.5 nm)になる。したがって、AlGaN障
壁の組成を調節するだけで、紫外線領域から緑色領域のLED波長制御が簡単に実現でき
る。発光波長とAl組成の関係をFig. 5-7に示す。 
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Fig. 5-6 InGaN/AlGaN SQW LEDのELスペクトル（@50 mA） 
 
Table 5.2 EL (@50mA)によるパラメータ解析と発光色 
レシピ番号 Al組成 ピーク波長 
(nm) 
FWHM 
(nm) 
In平均組成 
(%) 
発光色 
6723 0 404.8 23.4 6.75 
 
6719 0.1 402.2 23.4 6.34 
 
6724 0.24 395.9 21.4 5.33 
 
6728 0.34 385.7 19.6 3.72 
 
6717 0.46 416.7 28.3 8.42 
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6751 0.76 478.0 42.4 16.96 
 
6718 0.82 494.4 45.9 18.82 
 
6721 1 507.5 50.4 20.48 
 
 
 
Fig. 5-7 Al組成の変化によるEL (@50mA)波長の変化 
 
QCSEの観点から見ると、Al組成が0.34以下のとき、GaN上のAlGaNとInGaNが擬格子整
合しているので、InGaN/GaN SQW LED (Fig. 5-8 (a))と比べて、InGaNにかかる歪みやバン
ドにおける傾きは変わらないが、Al組成の増大によるAlGaNバンドギャップの広がりとIn
取り込みの減少の原因で、SQW内のバンドギャップが広がる(Fig. 5-8 (b))。したがって、発
光波長がブルーシフトし、発光強度が下がっている。Al組成が0.46以上に増大すると、
InGaNに格子緩和が発生することで、InGaNにかかる歪みが弱くなり、バンドの傾きが小さ
くなる。これによって、SQW内のバンドギャップがさらに広くなるはずであるが、Al組成
が高いほど、In取り込みが大きく促進されていくので、実際のバンドギャップは狭くなっ
ている(Fig. 5-8 (c))。したがって発光波長がレッドシフトし、発光強度の増大が観測されて
いる。ただし、ある程度以上Al組成を増やすと、格子緩和に由来する欠陥が多く生じるの
で、発光強度が低下している。 
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(a) InGaN/GaN SQW LED         (b) Al組成≤ 0.34 
 
(c) Al組成≥ 0.46 
Fig. 5-8 Al組成によるバンドアライメントの変化 
5.6 第 5 章の参考文献 
[1] 荒川達哉, “低温成長InGaN/AlN構造を用いた広帯域可視光LEDの発光機構”, 東京大学電
気系工学専攻修士論文, 2017 
 
  
59 
 
第 6 章 InGaN 成長温度による InGaN/AlGaN SQW 
LED の In 組成及び発光特性の変化 
一般的なInGaN/GaN SQW LEDは440 nmぐらいの発光波長を持つに対して、本研究で作
製したInGaN/GaN SQW LEDの発光波長は404.8 nmと短波長である。一つの可能性として、
本研究でのInGaNの成長温度が比較的高いことが考えられる。本章においては、前章作っ
た発光強度が一番高いAl0.76Ga0.24N LED構造を用いて、他の成長条件を変えず、InGaNの成
長温度だけ30 ℃と60 ℃下げることで、意図的にInを多く積んで、更なる長波長・広帯域発
光の可能性を検討する。しかし温度を下げすぎると結晶性が悪化する懸念がある。 
6.1 サンプルの層構造と成長条件 
InGaNの成長温度を変化させるだけなので、サンプルの構造はAl0.76Ga0.24N LEDと同一構
造である（Fig. 5-9）。 
Sapphire c(0001)
1100               u-GaN             500nm 
550         u-GaN nucleation            
1100              n-GaN                 2 μm
780                  GaN              ~20 nm
780 /750 /720   Al0.76Ga0.24N                   5 nm
780                InGaN             ~10 nm
780             Al0.24Ga0.76N     　 5 nm
780                  GaN              ~20 nm
980           p-Al0.15Ga0.85N       20 nm
1020               p-GaN            120 nm
 
Fig. 6-1 InGaN成長温度が異なるLEDの構造 
 
成長条件について、前章に比べてただ一つの違いは、InGaNの成長直前とInGaN成長直後
の降温と昇温の過程に、温度が安定するまでの待つ時間を2分ずつ増やしたことである。詳
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細はTable 6-1に示す。 
 
Table 6-1 InGaN成長温度が異なるLEDの成長条件 
Growth phase Duration 
(min) 
Temperature 
(℃) 
Pressure 
(mbar) 
Carrier 
gas 
V/III 
ratio 
Ramp down pressure 3 RT 1000 → 100 H2 － 
Heat up 12 RT → 1130 100 H2 － 
Desorption 10 1130 100 H2 － 
Ramp to nucleation layer 
growth conditions 
6 1130 → 550 100 → 200 H2 － 
GaN nucleation layer growth  4 550 200 H2 2×103 
Anneal 8 550 → 1100 200 H2 － 
GaN growth (lower V/III) 10 1100 200 H2 2×102 
GaN growth (higher V/III) 20 1100 200 H2 6×102 
n-GaN growth 31 1100 200 H2 6×102 
Change to SQW conditions 1.67 1100 → 780 200 H2 → N2 － 
GaN 5.25 780 200 N2 6×103 
Change to AlGaN conditions 2 780 200 → 50 N2 － 
AlGaN barrier 0.25 780 50 N2 5×102 
Change to InGaN conditions 4 780→750/720 50 → 200 N2 － 
InGaN well 4 750/720 200 N2 3×103 
Change to AlGaN conditions 4 750/720→780 200 → 50 N2 － 
AlGaN barrier 0.25 780 50 N2 5×102 
Interruption after AlGaN 
Barrier 
4 780 50 → 200 N2 － 
GaN Cap layer 5.25 780 200 N2  
Change to pAlGaN conditions 2 780 → 980 200 → 100 N2 → H2 － 
AlGaN:Mg barrier 3 980 100 H2  
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Go to p-cap lyaer conditions 0.5 980 → 1020 100 → 200 H2 － 
GaN:Mg 7.5 1020  H2  
Cool down 15 1020 → 100 50 → 950 H2 → N2 － 
Vacuum and Purge 6 100 → RT 950 →50 
→1000 
 － 
6.2 I-V 特性 
LEDのI-V特性はFig. 6-2に示す。InGaNの成長温度を下げるにつれて、しきい値電圧は
1.93 V から、1.67 V、0.90 Vに下がっている。また、電圧値が高いときは曲線がほぼ重な
っていることがわかる。 
 
Fig. 6-2 InGaN成長温度が異なるLEDのI-V曲線 
6.3 EL 測定 
次に、50 mAでLEDのELスペクトルを見ていく（Fig. 6-2）。780 ℃で成長したLEDは
478.0 nmのピーク波長を有しており、42.4 nmのFWHMを持っていることが確認できた。
InGaN成長温度を750 ℃に下げたLEDのELスペクトルは524.8 nmに発光ピークをもち、その
FWHM は49.2nm程度であることがわかる。それは22.17 %のIn組成に相当し、本研究で得
られた最も長波長の発光である。波長とFWHM両方とも大きな増大が観察されたが、発光
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強度が急峻に下がってしまった。そしてInGaNの成長温度を720 ℃までさらに下げると、50 
mAの電流でLEDのEL発光はなくなっていることが見て取れる。 
 
Fig. 6-2 InGaN成長温度が異なるLEDのELスペクトル(50 mA) 
6.4 XRD 測定 
6.4.1 2𝜃 – 𝜔測定 
三つのサンプルに対して2𝜃 – 𝜔測定を行った結果はFig. 6-3に示す。InGaNの成長温度を
780 ℃から750 ℃に下げるに従って、InGaNピークの2θ値が小さくなって、ピーク幅が広が
っていることが図から確認できた。温度を下げることで、多くのIn原子が薄膜に入るによ
って、Inの組成ゆらぎ及び不均一性の増大が示唆される。しかし、InGaNの成長温度を
720 ℃に下げることでより高いIn組成が得られると予想したが、InGaNピークが逆にほとん
ど見えなくなっている。可能な原因として、成長温度が低すぎるためにInGaNの結晶性が
低下していることが考えられる[1]。 
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GaN
InGaN
 
Fig. 6-3 InGaN成長温度が異なるLEDの2𝜃 – 𝜔測定 
6.4.2 逆格子マッピング測定 
InGaNの成長温度をある程度下げることで、In組成を上げることが可能であるが、同時
にInGaNが格子緩和する可能性も高くなる。そのため、この三つのサンプルに対して逆格
子マッピング測定を行った。測定結果をFig. 6-4に示す。 
780 ℃でInGaNを成長したLEDでは（Fig. 6-4 (a)）、InGaNのピークとGaNのピークはQx
方向に揃っておらず、2.24の差が存在している。一方、InGaNのピークとp-AlGaNのピーク
はQx方向に揃っている。つまり、GaNテンプレート上、格子緩和が少し生じたAl0.76Ga0.24N
の上のInGaNは少し格子緩和しているが、その上に積んだAl0.24Ga0.76N、GaN、p-AlGaNなど
はInGaNと擬格子整合していることがわかった。 
Fig. 6-4 (b)により、InGaNのピークはp-AlGaNのピークと揃っているが、GaNのピークに
比べて、Qxは6.14の差(ΔQx)が生じていることが確認され、780 ℃のサンプルより大きくな
っている。750 ℃で成長したInGaNは組成が増えるにつれて、格子定数も大きくなり、
Al0.76Ga0.24Nとの格子定数の違いが大きくなっている。したがって、InGaNの緩和度も大き
くなっている。またInGaNのピークの強度が弱くなっている様子が見られる。 
Fig. 6-4 (c)では、720 ℃で成長したInGaNピークが全く見えなくなっている。そして、
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GaNのピークは左上に伸びていって、p-AlGaNのピークとQxが揃った小さなピークが現れ
ている。ピークの強度から判断すると、これはおそらくInGaN上でInGaNとp-AlGaNとに擬
格子整合しているGaNのピークである。また今回のΔQxは20.2となり、急峻に上がったこと
がわかった。 
以上のことにより、InGaN成長温度を下げるにつれて、InGaNにおける格子緩和が大きく
なるため、最終的に数多くの欠陥をもたらしたため、LEDの発光強度が低下したものと考
えられる。 
ΔQx=2.24
Qx*10000(rlu)
3400 3450 3500 35503600 3650 3700 3750 3800
ΔQx=6.14
Qx*10000(rlu)
3400 3450 3500 35503600 3650 3700 3750 3800
ΔQx=20.2
Qx*10000(rlu)
3400 3450 3500 35503600 3650 3700 3750 3800
InGaN peak can 
be hardly seen 
(a) 780  InGaN (b) 750  InGaN
(c) 720  InGaN
 
Fig. 6-4 InGaN成長温度が異なるLEDの逆格子マッピング測定 
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6.5 第 6 章の参考文献 
[1] 穴澤風彦, “有機金属気相成長法による歪補償InGaN/AlGaN多重量子井戸の結晶成長と
評価”, 東京大学大学院工学系研究科修士論文, 2012 
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第 7 章 結論 
本研究では、青色やより長波長の可視光で発光するLEDにおいて、AlGaNを障壁層とす
る単層InGaN量子井戸へのIn取り込みと発光特性に対してAl組成が与える影響を検討し
た。 
第 3 章では、低温堆積緩衝層技術を利用し、サファイア上に結晶性が良い GaN テンプレ
ートを成長した上、TMAl と TMGa の分圧比を変えることで、組成の異なる AlGaN 薄膜を
成長し、それらの組成、膜厚、緩和、表面凹凸などの特性を調べた。TMAl と TMGa の分
圧比は 3:7 以下の場合、格子緩和せず、綺麗なステップ状構造を持つ平坦な AlGaN 薄膜を
得た。TMAl と TMGa の分圧比が 4:6 以上の場合、AlGaN 表面は微小な円盤状の凸凹を有
し、TMAl 分圧比の増大につれて、円盤のサイズ縮小とそれに伴う密度がみられ、表面凹
凸は減少した。同時に、円盤周囲の溝の密度も大きくなった。本章で得られた AlGaN を、
次章からの InGaN/AlGaN SQW や LED の下地の障壁層として使用した。 
第4章では、組成の異なるAlGaNの上にInGaNとAl0.24Ga0.76Nを成長することで、SQWを
作製し、InGaNへのIn取り込みの変化を検討した。Al組成が0.34以下のAlGaNを障壁とすれ
ば、SQWにおいて格子緩和が起きず、In取り込みがAl組成の増大につれて減少した。Al組
成が0.34を超えたAlGaN表面の凸凹化はAlGaNの緩和に由来することがXRD逆格子マッピ
ングによって確認された。また緩和したAlGaN下地はInGaNを緩和させるほか、組成が高
いほど、In組成のゆらぎと不均一性を促進することがわかった。以上の傾向は常温PL測定
結果からも確認された。 
第5章では、InGaN/AlGaN SQW LEDを作製し、EL特性を測定して、波長変化やFWHMの
変化を検討した。Al組成が0.34より小さい場合、InGaN/GaN SQW LEDの発光波長404.8 nmに
対して、Al組成の増大とともに、発光波長のブルーシフトとFWHMの減少が観察された。紫
外線帯域に入った最大19.1nmのブルーシフトが確認できた。Al組成が0.34を超えた場合、In
の取り込み、組成ゆらぎおよび不均一性が促進され、発光波長のレッドシフト及びFWHMの
広がりが確認された。Al組成の増加に従い、レッドシフトの幅とFWHMが大きくなり、最大
102.7nmのレッドシフトが確認できた。以上の事実により、EL波長とFWHMの変化は第4章
に述べたInの取り込みと不均一性の変化傾向に即しており、AlGaN障壁の組成を調節するだ
けで、紫外線領域から緑色領域のLED波長制御が容易に実現できた。 
第6章では、AlGaN障壁の組成を変えず、InGaNの成長温度のみ変えることで、LEDのIn組
成と発光特性の変化を論じた。InGaNの成長温度を下げることで、InGaNのIn組成を増やす
ことができ、更なる長波長発光が実現された。InGaN層の緩和率は製膜温度の低下につれて
増大した。緩和によって数多くの結晶欠陥が生じて、発光強度が急峻に下がったものと考え
られる。これにより、InGaNの成長温度を下げすぎると、LEDが発光できなくなることも確
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認された。InGaNの成長温度に関しては、In取り込みの増大と結晶性の保持の両面から精緻
な最適化が必要である。このことは、今回のAlGaN障壁層を用いた構造でも，従来のInGaN
量子井戸でも同様である。 
本研究で検討したInGaN/AlGaN LEDにおいては、表面凹凸化したAlGaN上に成長される
InGaNへのIn取り込みがAlGaNの表面モフォロジーにしたがって促進かつ不均一化され、発
光が長波長かつ広帯域化することが明らかになった。 
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